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Symbole und Abkürzungen 
a   Lamellenabstand 
At.%   Atom% 
b   Burgersvektor 
CCD   Counter-Clockwise-Diamond 
CD   Clockwise-Diamond 
d   Durchmesser der Körner bzw. Lamellenpakete 
DP   Duplex 
E   Elastizitätsmodul 
FL   Fully-Lamellar 
h   Miller´scher Indize 
I   elektrischer Strom 
IN 718  Nickelbasis-Superlegierung IN 718 
IP   In-Phase 
k   Miller´scher Indize 
l   Miller´scher Indize 
LCF   Low Cycle Fatigue 
MTS   Material Testing Systems 
N   Zyklenzahl 
n.b.   nicht bestimmt 
NF   Bruchlastspielzahl 
NF/2   halbe Bruchlastspielzahl 
NG   Near Gamma 
NL   Nearly-Lamellar 
OP   Out-of-Phase 
PHL   Schädigungsparameter nach Haibach und Lehrke 
PSWT   Schädigungsparameter nach Smith, Watson und Topper 
Ra   arithmetischer Mittenrauwert 
Rm   maximale Profiltaltiefe 
Rz   gemittelte Rauhtiefe 
R   Dehnungsverhältnis u/o 
s   Oxidschichtdicke 
T   Prüftemperatur 
Symbole und Abkürzungen IX 
t   Prüfdauer 
T*   Elektrolyttemperatur 
t*   Polierdauer 
TMF   Thermo Mechanical Fatigue 
TNB   Gruppe von Titanaluminidlegierungen 
TNB-V5  Titanaluminidlegierung TNB-V5 
U   elektrische Spannung 
VE   Volumenelement 
 
th   linearer thermischer Ausdehnungskoeffizient 
-PX   Titanaluminid-Legierung 
-TiAl   Titanaluminid-Legierungen mit Hauptanteil -Phase 
/dt   Dehngeschwindigkeit 
eff   effektive Schwingbreite der mechanischen Dehnung 
mech/2  mechanische Dehnungsamplitude 
/2   Spannungsamplitude 
eff   effektive Schwingbreite der Spannung 
el   elastische Dehnung 
mech   mechanische Dehnung 
pl   plastische Dehnung 
th   thermische Dehnung 
total   Totaldehnung 
   Spannung 
m   Mittelspannung 
o   Oberspannung 
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Kurzfassung 
Legierungen auf Basis der intermetallischen Verbindung TiAl stehen kurz vor dem 
technischen Einsatz im Turbinenbau, als Ventile im Motorsport und als Turbolader-
laufräder werden sie bereits kommerziell eingesetzt. Unter den Einsatzbedingungen 
werden die genannten Bauteile hohen Temperaturen und zyklischen mechanischen 
Belastungen ausgesetzt, die zur isothermen und thermomechanischen Ermüdung 
führen können. 
Inhalt dieser Arbeit war die Charakterisierung des thermomechanischen 
Verformungs- und Ermüdungsverhaltens der modernen -TiAl-Legierung TNB-V5. 
Dabei wurden die Einflüsse der Mikrostruktur, der Phasenbeziehung zwischen 
thermischer und mechanischer Beanspruchung, des Temperaturbereiches und der 
Höhe der mechanischen Beanspruchung untersucht. Zum Verständnis der Er-
gebnisse wurden moderne Methoden der Mikrocharakterisierung angewandt. Es 
wurden folgende, wesentlich über den bisherigen Stand des Wissens hinausgehende 
Erkenntnisse gewonnen: 
Eine Beanspruchung mit der Phasenbeziehung Clockwise-Diamond (CD) bzw. 
Counter-Clockwise-Diamond (CCD) führt im Gegensatz zur In-Phase (IP) oder Out-
of-Phase- (OP) Beanspruchung nur zu geringen Unterschieden zwischen der Ober- 
und der Unterspannung. Unter CD- und CCD-Beanspruchung kommt es zu nahezu 
keinen bzw. im Vergleich zur IP- und OP-Beanspruchung deutlich geringeren Zug- 
oder Druckmittelspannungen. Des Weiteren unterscheiden sich die Spannungs-
Dehnungs-Hysteresekurven unter CD- bzw. CCD-Beanspruchung nur sehr wenig. 
Die Bruchlastspielzahlen der CD- und CCD-Versuche liegen immer zwischen denen 
der IP-Versuche (mit den höchsten Lebensdauern) und der OP-Versuche (mit den 
geringsten Lebensdauern). 
Für eine Lebensdauervorhersage unter thermomechanischer Beanspruchung sind 
die Schädigungsparameter PSWT nach Smith, Watson und Topper und PHL nach 
Haibach und Lehrke gut geeignet, wenn der Versuchs- bzw. Anwendungs-
temperaturbereich Temperaturen oberhalb des Spröd-Duktil-Überganges (ca. 750°C) 
beinhaltet. Ist dies der Fall, dann weichen die experimentell ermittelten Lebens-
dauern im betrachteten Bereich (Bruchlastspielzahl ca. 50 – 3000) maximal um den 
Faktor ±3 von den vorhergesagten Werten ab. 
Kurzfassung XI 
Die Mikrostrukturen Near-Gamma (NG) und Duplex (DP) zeigen unter allen 
Versuchsbedingungen vergleichbare Ermüdungslebensdauern. Die Mikrostruktur 
Fully-Lamellar (FL) weist unter gleicher Beanspruchung höhere Lebensdauern auf. 
Beim Vergleich von Versuchen mit feingedrehter Oberfläche (Ra = 0,32 µm) und den 
Versuchen mit elektropolierter Oberfläche (Ra = 0,19 µm) war kein eindeutiger 
Einfluss des Oberflächenzustandes auf die Ermüdungslebensdauer unter 
thermomechanischer Beanspruchung erkennbar. Die Bruchlastspielzahlen der vier 
Versuche mit feingedrehtem Oberflächenzustand bewegten sich im normalen 
Streubereich dieser Werkstoffklasse. 
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1 Einleitung und Zielstellung 
Die Eigenschaften der kommerziell verfügbaren Hochtemperaturwerkstoffe bestim-
men den Wirkungsgrad und die Leistungsfähigkeit von Flug- und Industriegas-
turbinen sowie Motoren. Aus diesem Grund wird seit Jahrzehnten nach alternativen 
Werkstoffen für die breit eingesetzten Nickelbasis-Superlegierungen gesucht, 
insbesondere da die Nickelbasis-Werkstoffe mit etwa 8-8,5 g/cm3 [1] eine verhältnis-
mäßig hohe Dichte aufweisen. Als Alternativen wurden keramische Werkstoffe und 
Werkstoffe auf Basis intermetallischer Verbindungen [2-10] intensiv untersucht. 
Dabei hat sich herausgestellt, dass die meisten dieser Werkstoffe, speziell die 
keramischen, aufgrund ihrer geringen bzw. zum Teil nicht vorhandenen Duktilität für 
derartige Anwendungen ungeeignet sind. Unter den Werkstoffen auf Basis 
intermetallischer Verbindungen wurden die Aluminide aufgrund ihrer geringen Dichte, 
ihrer hohen Festigkeiten auch noch bei hohen Temperaturen und ihres verhältnis-
mäßig guten Hochtemperaturkorrosionsverhaltens eingehender untersucht [3-12]. Da 
besonders die Titanaluminide (TiAl, Ti3Al) mit einer Dichte von 3,7-4,7 g/cm3 [3] 
einen beträchtlichen Dichtegewinn gegenüber den Nickelbasis-Superlegierungen 
bieten, haben Legierungen auf dieser Basis das größte Potenzial, um die 
Nickelbasis-Superlegierungen teilweise zu ersetzen und sind somit besonders 
interessant für moderne Leichtbaukonzepte. Diese sind nicht nur aus volkswirtschaft-
lichen Gesichtspunkten, sondern auch unter dem Aspekt der Schonung fossiler 
Ressourcen und der Verringerung der Schadstoffbelastung von großem Interesse. 
Dabei zeigen die -Titanaluminide, speziell die stark Nb-haltigen Legierungen (TNB-
Legierungen), das höchste Potenzial für eine industrielle Anwendung im 
Gasturbinen- und Motorenbau. Im Bereich bis über 700°C sind sie teilweise als 
Alternative zu den eine etwa doppelt so hohe Dichte aufweisenden Nickelbasis-
Superlegierungen zu sehen. Im Fluggasturbinenbau ist die Anwendung für den 
hinteren Teil des Hochdruckverdichters und die letzten Stufen der Turbine 
angedacht. Dabei sollen Schaufeln, Gehäuse und Anbauteile aus modernen -TiAl-
Legierungen zum Einsatz kommen. Darüber hinaus werden TiAl-Werkstoffe für 
Ventile (Rennsport) und Turbolader (Straßen-PKW) bereits seit mehreren Jahren 
eingesetzt. 
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Für die Auslegung dieser Bauteile sind umfassende Kenntnisse des Werkstoff-
verhaltens zwingend notwendig. Treten im Betrieb hohe Temperaturgradienten in 
den Bauteilen auf, so muss besonders auch das thermomechanische Ermüdungs-
verhalten betrachtet werden. Dieses stellt insbesondere für den Einsatz in 
Gasturbinen einen relevanten Schädigungsmechanismus dar. Zu den im Einsatz 
auftretenden mechanischen Beanspruchungen wurden sowohl das Kriechverhalten 
[13-20] als auch das isotherme Ermüdungsverhalten [20-29] verschiedener -TiAl-
Legierungen intensiv erforscht. In anderen Untersuchungen [30-34] wurde auch das 
Rissfortschrittverhalten eingehend für unterschiedliche Legierungen und Gefüge 
charakterisiert. Dabei hat sich ebenfalls gezeigt, dass mit einem großen Einfluss des 
Umgebungsmediums auf die mechanischen Eigenschaften gerechnet werden muss. 
In weiteren Untersuchungen [35-39] wurde auch das isotherme Ermüdungsverhalten 
unter Bedingungen des Einschlags von Fremdkörpern analysiert. Damit sollen 
sowohl die Fälle des Vogelschlages als auch des Bruches einer Triebwerks-
komponente aus einer vorgelagerten Turbinenschaufelreihe erfasst werden. Zum 
thermomechanischen Ermüdungsverhalten der -Titanaluminide sind jedoch nur 
wenige Arbeiten bekannt. Die Gruppe um Christ [23, 24, 40, 41] charakterisierte das 
TMF-Verhalten verschiedener Legierungen auf Basis von -TiAl unter einachsiger 
Beanspruchung im Temperaturbereich 500 – 750°C. Brookes et al. [42, 43] unter-
suchten eine TNB-Legierung unter axial-torsionaler TMF-Beanspruchungen im Tem-
peraturbereich 400 – 800°C. 
Im Rahmen dieser Arbeit wird das zyklische Verformungs- und Ermüdungsverhalten 
der modernen -TiAl-Legierung TNB-V5 unter thermomechanischer Beanspruchung 
charakterisiert (siehe auch [44-47]). Insbesondere soll der Gefügeeinfluss auf die 
Anriss- und Bruchzyklendauer durch die Untersuchung unterschiedlicher Gefüge-
zustände (Near-Gamma, Duplex und Fully-Lamellar) bestimmt werden. Durch 
systematische Variation der verschiedenen Versuchsparameter werden Aussagen zu 
den für verschiedene Temperaturbereiche geeigneten Mikrostrukturen ermöglicht. 
Um Gemeinsamkeiten und Unterschiede zum isothermen Ermüdungsverhalten und 
insbesondere auch zur Lebensdauer unter isothermer Beanspruchung beschreiben 
zu können, wurden isotherme Referenzversuche durchgeführt. Zum Verständnis der 
Ergebnisse wurden moderne Methoden der Mikrocharakterisierung angewandt. 
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Mittels eines empirischen Modells werden Lebensdauervorhersagen für die ver-
schiedenen Gefügezustände unter thermomechanischer Beanspruchung ermöglicht. 
Die Ergebnisse dieser Arbeit sollen somit zur Aufklärung der Verformungs- und 
Schädigungsmechanismen von TiAl-Legierungen bei thermomechanischer Er-
müdung beitragen. Des Weiteren sollen Empfehlungen zum Einsatz geeigneter 
Gefüge bei thermomechanischer Beanspruchung gegeben werden. 
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2 Grundlagen und Kenntnisstand 
2.1 Titanaluminide 
Unter den Werkstoffen auf Basis intermetallischer Verbindungen wurden die 
Aluminide aufgrund ihrer geringen Dichte, ihrer hohen Festigkeiten auch noch bei 
hohen Temperaturen und ihres verhältnismäßig guten Hochtemperaturkorrosions-
verhaltens eingehender untersucht [3, 11, 12]. Da besonders die Titanaluminide 
(TiAl, Ti3Al) mit einer Dichte von 3,7-4,7 g/cm3 [3] einen beträchtlichen Dichtegewinn 
gegenüber den Nickelbasis-Superlegierungen bieten, haben Legierungen auf dieser 
Basis das größte Potential, um die Nickelbasis-Superlegierungen teilweise zu 
ersetzen. Auch im Vergleich zu Titanlegierungen weisen die Titanaluminide neben 
der nochmals geringeren Dichte Vorteile im Bereich Festigkeit / Steifigkeit auf. 
Weiterhin neigen die Titanaluminid-Legierungen im Vergleich zu den Titan-
Legierungen deutlich weniger zur Selbstentzündung, dem so genannten Ti-Feuer. 
Als Nachteil für die Titanaluminide ist die relativ geringe Duktilität, besonders bei 
Raumtemperatur zu nennen. 
Die Schwelle zum industriellen Einsatz von -TiAl wurde in Einzelfällen bereits 
überschritten. Mitsubishi, Japan startete bereits im Jahre 2000 den Serieneinsatz von 
TiAl-Turbinenrädern in Abgasturboladern von PKW-Motoren [48, 49]. Ebenfalls 
werden Komponenten aus TiAl für Rennsportmotoren und Hochleistungsmotoren, 
z.B. Ventile und Kolbenbolzen erfolgreich eingesetzt [50-54]. Obwohl -TiAl-
Legierungen für Luft- und Raumfahrtanwendungen prädestiniert sind [48, 54-57], 
werden sie bis heute dort noch nicht kommerziell eingesetzt. Dies kann zum einen 
auf die besonders hohen Anforderungen an das Schadenstoleranzverhalten von 
Konstruktionen in diesem Bereich [58] und zum anderen auf wirtschaftliche 
Bedenken zurückgeführt werden. 
 
2.1.1 Allgemeine Grundlagen 
In Bild 2.1 ist das binäre Ti-Al-Phasendiagramm nach Murray [59, 60], McCullough 
[61, 62] und Huang [63] dargestellt. Neben den Ti- und Al-Mischkristallen sind die 
Existenzgebiete der intermetallischen Verbindungen 2-Ti3Al, -TiAl, TiAl2 und -Al3Ti 
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dargestellt, dabei deuten die gestrichelten Linien Phasengleichgewichte aufgrund 
unzureichender Daten nur an. In einer aktuellen Neubewertung des binären Ti-Al 
Phasendiagramms von Schuster [64] wurden die von Murray, McCullough und 
Huang benutzten Daten überprüft und neuere Daten verschiedener Untersuchungen 
eingetragen und bewertet. Dabei konnten die bisher gestrichelten Phasengrenzen 
genauer ermittelt werden. Der für die -TiAl Legierungen interessante Bereich von ca. 
44 – 48 At.% Al erfuhr keine signifikanten Veränderungen. 
Aus den unterschiedlichen TiAl-Phasen haben sich für Strukturanwendungen 
Legierungen auf Basis der -TiAl-Phase mit tetragonaler L10-Struktur durchgesetzt. 
Zur Verbesserung ihrer mechanischen Eigenschaften enthalten technische -TiAl-
Legierungen in etwa 2 – 20 Vol.% der hexagonalen 2-Ti3Al-Phase (DO19-Struktur) 
[48, 65, 66]. Auf Basis dieser zweiphasigen Mikrostruktur wurden verschiedene 
Legierungen durch Zugabe von V, Mn, Cr, Nb, Ta, B, Si und anderer Elemente ent-
wickelt, um die Eigenschaften des Materials weiter zu verbessern [4, 50, 65, 67-69]. 
Durch die Legierungsentwicklung und das Wissen über den großen Einfluss 
verschiedener Mikrostrukturen auf die Eigenschaften der zweiphasigen -TiAl-
Legierungen ist es gelungen, Werkstoffe mit einem für den technischen Einsatz 
ausreichenden Potential zu entwickeln [13, 48, 50, 54, 55, 70]. Diese weisen 
aufgrund gerichteter chemischer Bindungen und eines streng geordneten kristallo-
graphischen Aufbaus besondere mechanische und thermophysikalische Eigen-
schaften auf. Hervorzuheben sind dabei [3][66]: 
 
o der relative hohe Schmelzpunkt von etwa 1460°C 
o die geringe Dichte von 3,7 – 4,7 g/cm3 
o die hohen elastischen Moduln und Festigkeiten 
o die niedrigen Diffusionskoeffizienten 
o die gute strukturelle Stabilität 
o die gute Oxidations- und Korrosionsbeständigkeit 
 
Die Legierungsentwicklungen der letzten drei Jahrzehnte haben zu zahlreichen 
Legierungen geführt, welche mit der grundlegenden Zusammensetzung (At.%) 
 
Ti- (45-48)Al- (0.1-10)X (1)
 
2 Grundlagen und Kenntnisstand 6 
beschreibbar sind [71]. Dabei bezeichnet X die Elemente Cr, Mn, Mo, Nb, Ta, V, W, 
Zr, Si, C und B. Während die metallischen Legierungselemente hauptsächlich die 
Eigenschaften der -Phase durch Lösung in dieser beeinflussen sollen, wird die 
Zugabe von nichtmetallischen Elementen vorwiegend zur Bildung dritter Phasen 
genutzt. Diese führen dann zu einer Ausscheidungshärtung oder Kornfeinung beim 
Gießen. 
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Bild 2.1: Ti-Al-Phasendiagramm nach Murray, McCullough und Huang [59, 62, 63]  
 
Wie bereits erwähnt, haben die technisch relevanten -TiAl-Legierungen einen 
zweiphasigen Aufbau. Die Mikrostruktur kann durch verschiedene Anordnungen der 
beiden Phasen -TiAl und 2-Ti3Al mittels Wärme- oder thermomechanischer 
Behandlung vollkommen unterschiedlich eingestellt werden. Nach Kim und Dimiduk 
[50] werden folgende vier Gefügetypen unterschieden: Near-Gamma (NG), Duplex 
(DP), Nearly-Lamellar (NL) und Fully-Lamellar (FL) (siehe Bild 2.2). Das Near-
Gamma-Gefüge besteht aus groben -Körnern und Bändern aus feinen - und 2-
Körnern. Das Duplex-Gefüge besteht aus - und feinverteilten 2-Körnern und 
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lamellaren Körnern bzw. Paketen mit - und 2-Lamellen, welche die folgende 
kristallographische Beziehung zueinander haben: (111)II (0001)2 und <110 ] II 
[1210 ]2. Das Nearly-Lamellar-Gefüge setzt sich aus oft groben lamellaren Körnern 
und einem geringen Anteil an -Körnern zusammen. Das Fully-Lamellar-Gefüge 
besteht aus meist sehr groben, lamellaren Körnern [13, 50, 70]. Neben der 
Phasenverteilung sind auch die Korngrößen und die Lamellenabstände einstellbar. 
Die lamellaren Gefüge haben im Vergleich zu den Duplex-Gefügen eine höhere 
Bruchzähigkeit und einen höheren Widerstand gegen Risswachstum, aber auch eine 
geringere Duktilität [72]. Liu et al. [73] berichten, dass erhöhte Festigkeiten durch die 
Einstellung von sehr feinkörnigen (d < 100 µm) und homogenen Duplex- und 
Lamellar-Gefügen erreicht werden können. Die beste Kombination aus hoher 
Festigkeit, ausreichender Duktilität und guter Zähigkeit wird dabei bei den lamellaren 
Gefügen erreicht, bei denen nicht nur die Korngröße, sondern auch der 
Lamellenabstand verringert wurde. Die Frage nach dem optimalen Gefüge stellt aber 
immer einen auf die Einsatzbedingungen auszurichtenden Kompromiss dar. 
Für die Herstellung von Bauteilen aus TiAl stehen sowohl gießtechnische und 
umformtechnische als auch pulvermetallurgische Verfahren zur Verfügung [13, 48, 
74-76]. Dem primären Herstellungsprozess folgen meist thermische oder thermo-
mechanische Behandlungen, um optimierte Eigenschaften einzustellen. Für den 
Bereich der Turbinenschaufelherstellung werden die umformtechnischen Verfahren 
favorisiert. 
Zu den im Einsatz in Anlagen der Energie- bzw. der Antriebstechnik auftretenden 
mechanischen Beanspruchungen wurden sowohl das Kriechverhalten [13-20] als 
auch das isotherme Ermüdungsverhalten [20-29] verschiedener -TiAl-Legierungen 
intensiv erforscht. Dabei haben Recina und Karlsson [27] experimentell nachgewie-
sen, dass die Rissinitiierungsphase bei low-cycle-fatigue (LCF) Beanspruchung ca. 
90 – 95 % der Gesamtlebensdauer beträgt. In anderen Untersuchungen [30-34] 
wurde auch das Rissfortschrittsverhalten eingehend für unterschiedliche Legierungen 
und Gefüge charakterisiert. Dabei hat sich ebenfalls gezeigt, dass mit einem großen 
Einfluss des Umgebungsmediums auf die mechanischen Eigenschaften gerechnet 
werden muss. In weiteren Untersuchungen [35-39] wurde auch das isotherme 
Ermüdungsverhalten unter Bedingungen des Einschlags von Fremdkörpern 
analysiert. Damit sollen sowohl die Fälle des Vogelschlages als auch des Bruches 
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einer Triebwerkskomponente aus einer vorgelagerten Turbinenschaufelreihe erfasst 
werden. Zum thermomechanischen Ermüdungsverhalten der -Titanaluminide sind 
jedoch nur wenige Arbeiten bekannt [23, 24, 40-43]. Auf diese wird in Abschnitt 2.2.2 
näher eingegangen. 
 
Bild 2.2: Typische Mikrostrukturen von -TiAl-Legierungen nach Kim und Dimiduk [50] 
 a) Near-Gamma (NG) 
 b) Duplex (DP) 
 c) Nearly-Lamellar (NL) 
 d) Fully-Lamellar (FL) 
 
2.1.2 Verformungsmechanismen 
Wie viele intermetallische Verbindungen zeigen auch die Titanaluminide, besonders 
bei tieferen Temperaturen, ein eher sprödes Werkstoffverhalten. Ein solches 
Verhalten kann zum Einen in einem sehr hohen Gleitwiderstand und zum Anderen in 
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einer geringen Anzahl an gleitfähigen Versetzungen begründet sein [66]. 
Nachfolgend werden daher kurz die in der -TiAl-Phase, der 2-Ti3Al-Phase und den 
zweiphasigen -TiAl-Legierungen vorhandenen Gleitsysteme und Verformungs-
mechanismen beschrieben. 
 
-TiAl-Phase 
 
Nach Appel et al. [13, 66] wird das Verformungsverhalten der -Phase durch 
Gleitprozesse in der L10-Struktur (Bild 2.3) bestimmt. Dabei erfolgt die Gleitung unter 
nahezu allen Verhältnissen auf {111} -Ebenen entlang den dicht gepackten <110>-
Richtungen [13, 77] durch Einfachversetzungen mit Burgersvektoren b = 1/2<110]1) 
und Superversetzungen mit den Burgersvektoren b = 1/2<112] oder b = <101]. 
Whang et al. [78] beobachteten bei sehr hohen Temperaturen (1000°C) auch 
Versetzungen mit <100> Burgersvektoren. 
Weiterhin kann die Verformung von -TiAl durch mechanische Zwillingsbildung 
entlang 1/6<112 ]{111}erfolgen (Bild 2.3b). Aufgrund der bereits angesprochenen 
Tetragonalität gibt es auf den {111} -Ebenen jedoch nur eine Scherrichtung mit 
b3 = 1/6<112 ], welche die Ordnung der L10-Struktur aufrecht erhält [80-82]. Eine 
Scherung in die entgegengesetzte Richtung mit -2b3 führt zu einem Anti-Zwilling. 
Scherungen entlang b1 und b2 führen zur Zerstörung der Ordnung und erzeugen so 
genannte Pseudo-Zwillinge. 
Die Einfach- und Superversetzungen sind in der Lage sehr komplex aufzuspalten. In 
Bild 2.3c sind einige dieser Aufspaltungen planaren Typs dargestellt [77, 79, 83, 84]. 
Aufgrund der geordneten Gitterstruktur können in diese Aufspaltungen unterschied-
liche planare Defekte wie Antiphasengrenzen oder Stapelfehler einbezogen werden. 
Neben den planaren sind auch nichtplanare Aufspaltungsreaktionen, welche zu meist 
unbeweglichen Versetzungskonfigurationen führen, möglich [85-87]. Die Versetz-
ungsaufspaltung wurde an 1/2<112]- und <101]-Superversetzungen nachgewiesen 
[79, 83-87].    Bei   den   1/2<110]   Einfachversetzungen   wurden    hingegen   keine 
 
 
1) Die Bezeichnung der Richtungen mit spitzen und eckigen Klammern geht auf Hug et al. [79] zurück. Aufgrund 
der Tetragonalität der L10-Struktur sind nur die Miller´schen Indizes ±h und ±k kristallographisch gleichwertig. 
Die Schreibweise <hkl] bedeutete also, dass nur der h- und der k-Index permutierbar sind. 
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Aufspaltungen beobachtet [85, 88]. Ursächlich dafür wird der sehr hohe Energieauf-
wand zur Bildung des zwischen den Partialversetzungen auftretenden Stapelfehlers 
angesehen. Demnach lassen planare Defekte mit hohen spezifischen Energien nur 
geringe Aufspaltungen zu. Untersuchungen von Woodward et al. [89] zeigen, dass 
die Bildungsenergien für Antiphasengrenzen und gewisse Stapelfehler durch 
Legierungselemente wie Nb, Cr und Mn gegenüber den stöchiometrisch zusammen-
gesetzten, binären Legierungen deutlich herabgesetzt werden. 
 
2-Ti3Al-Phase 
 
Prinzipiell sind in der 2-Phase Gleitung auf der Prismenebene, auf der Basalebene 
und auf den Pyramidalebenen möglich. Untersuchungen an 2-Einkristallen ergaben, 
dass die Verformung der 2-Phase bei Raumtemperatur vorzugsweise über 
Prismengleitung <12 10>{1010} erfolgt, da die kritischen Schubspannungen für eine 
Gleitung auf den Pyramidalebenen oder der Basalebene deutlich höher sind [90]. Die 
somit bei Raumtemperatur nicht ausreichende Anzahl unabhängiger Gleitsysteme 
wird als Ursache für die geringe Duktilität angesehen. Bei Temperaturen über 700°C 
tritt dann neben der Prismengleitung auch Pyramidalgleitung des Typs 
<1126>{112 1} verstärkt auf [90, 91]. Damit kann dann auch Verformung entlang der 
c-Achse der hexagonalen DO19-Struktur erfolgen. Weitere Untersuchungen [92] zum 
Verformungsverhalten von Ti3Al zeigten, dass bei Temperaturen unterhalb 900°C, im 
Gegensatz zu vielen anderen Metallen mit hexagonaler Struktur, keine 
Zwillingsbildung erfolgt. 
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Bild 2.3: Gleit- und Zwillingselemente der L10-Struktur von -TiAl. a) Atomanordnung und b) potenti-
elle Gleitrichtungen auf den dicht gepackten {111}-Ebenen. c) Schematische Darstellung 
der atomaren Stapelfolge von {111}-Ebenen durch kleine, mittlere und große Kreise. Die 
leeren und vollen Symbole entsprechen Ti- bzw. Al-Atomen. b1 = 1/6[ 112 ], b2 = 1/6[ 121 ] und 
b3 = 1/6[ 211 ] sind die Burgersvektoren von Partialversetzungen. b3 ist senkrecht zum Bur-
gersvektor von 1/2[ 101 ]-Einfachversetzungen und repräsentiert die bei geordneter Zwil-
lingsverformung auftretende Scherung. Scherungen entlang b1 und b2 verletzen die Ord-
nung und führen zur Bildung von Pseudo-Zwillingen. Die Scherung entlang -2b3 wird als 
Anti-Zwillingsoperation bezeichnet. d) Schematische Darstellung von planaren Aufspal-
tungsreaktionen von vollständigen Versetzungen mit den Burgersvektoren (i) b = 1/2[ 101 ], 
(ii) b = 1/2[ 211 ] und (iii) b = [ 101 ] nach [13, 66] 
 
a) b) 
c) 
d) 
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Zweiphasige -TiAl-Legierungen 
 
Generell erfolgt die Verformung bei zweiphasigen -TiAl-Legierungen vorwiegend 
innerhalb der -Phase. Der zweiphasige Aufbau ermöglicht dabei eine deutlich 
höhere Duktilität im Vergleich zu den einphasigen TiAl-Legierungen. Diese ist auf 
grundsätzliche Unterschiede in den Verformungsmechanismen zurückzuführen. 
Während in einphasigem -TiAl bei Temperaturen bis 700°C die oben beschriebenen 
<112]- und <101]-Superversetzungen beobachtet werden, welche unter Bildung von 
Gitterdefekten in Partialversetzungen aufspalten, erfolgt bei zweiphasigen 
Legierungen die Verformung der -Phase durch leicht aktivierbare <110]-
Versetzungen und über mechanische Zwillingsbildung. Die Bewegung der Super-
versetzungen wird hier weitgehend unterdrückt [13, 77, 83, 93, 94]. 
Die Nutzung unterschiedlicher Gleitsysteme in den ein- und zweiphasigen 
Legierungen wird in der Literatur mittels verschiedener Theorien erklärt. Huang et al. 
[95] sehen die geringere tetragonale Verzerrung und die damit verbundene geringere 
Stapelfehlerenergie in den zweiphasigen Legierungen als Ursache für die erhöhte 
Beweglichkeit der <110]-Versetzungen und die vereinfachte Zwillingsbildung. 
Hervorgerufen wird die geringere tetragonale Verzerrung dabei durch die im 
Vergleich zu einphasigem -TiAl geringere Al-Konzentration und das damit 
verringerte c/a-Achsenverhältnis der -Phase. 
Anderen Untersuchungen zur Folge [96] wird durch die höhere Löslichkeit der 2-
Phase für interstitiell gelöste Verunreinigungen (insbesondere Sauerstoff [97]) die -
Phase sozusagen gereinigt und somit die Versetzungsmobilität erhöht. 
Welchen relativen Anteil die genannten Verformungsmechanismen an der 
Gesamtverformung haben, hängt sehr stark von der Verformungstemperatur ab. Bei 
Raumtemperatur zeigt die -Phase ein anisotropes plastisches Verformungs-
verhalten. Bei der Verformung von polykristallinen Legierungen stehen somit im 
Sinne des von Mises-Kriteriums [98] nicht genügend unabhängige, bei vorgegebener 
Spannung aktivierbare Gleitsysteme zur Verfügung. Deshalb kann es in ungünstig 
orientierten Körnern oder Lamellen zu hohen inneren Spannungen kommen, welche 
dann die lokale Gleitung von Superversetzungen initiieren. Kommt es nun nicht zum 
Abbau dieser hohen inneren Spannungen, kann lokal die Bruchspannung erreicht 
werden. Dies steht im direkten Zusammenhang mit der Spaltbruchanfälligkeit der -
2 Grundlagen und Kenntnisstand 13 
Titanaluminide und wird als eine der Hauptursachen für das Materialversagen bei 
tiefen und mittleren Temperaturen gesehen [66]. 
Mit steigender Temperatur tritt vermehrt Zwillingsbildung auf [13, 99]. Des Weiteren 
können auch durch Spannungskonzentrationen hervorgerufene Anti-Zwillinge zur 
Verformung betragen. Bei Temperaturen oberhalb 700°C zeigen dann die 
Einfachversetzungen Klettervorgänge. Dadurch bleibt die Verformung nicht auf die 
{111} -Ebenen beschränkt und die plastische Anisotropie der -Phase wird deutlich 
verringert [66]. 
Das plastische Verformungsverhalten der 2-Phase in zweiphasigen Legierungen 
wird mit ähnlich temperaturabhängigen Verhältnissen wie bei der -Phase 
beschrieben. Auch in der 2-Phase stehen bei Raumtemperatur nicht genügend 
unabhängige Gleitsysteme für eine kompatible Verformung in polykristallinen 
Legierungen zur Verfügung. Ähnlich dem Verformungsverhalten der -Phase nimmt 
auch bei der 2-Phase die Anzahl der aktivierbaren Verformungsmechanismen mit 
steigender Temperatur zu. 
Für die Verformung der zweiphasigen -TiAl-Legierungen liegen somit im Bereich 
höherer Temperaturen deutlich günstigere Verhältnisse als unter Raumtemperatur 
vor. 
Untersuchungen von Yamaguchi et al. [100-102] an PST-Kristallen (polysynthetically 
twinned crystals) haben gezeigt, dass das plastische Verformungsverhalten von 
lamellaren Gefügen sehr stark vom Winkel zwischen den lamellaren Grenzflächen 
und der Beanspruchungsachse abhängig ist. Während bei einer Beanspruchung 
senkrecht zu den Grenzflächen kaum Verformung beobachtet wird, führt eine 
Druckbeanspruchung parallel zu den Grenzflächen selbst bei Raumtemperatur zu 
einer Stauchung von bis zu 40 % ohne Bruch. Mittels hochauflösender 
röntgenographischer Spannungsanalysemethoden zeigten Mughrabi und Biermann 
[103-105], dass eine Druckverformung senkrecht zu den Lamellengrenzen in der 2-
Phase aufgrund der geringeren Verformbarkeit in dieser Richtung zu hohen inneren 
Spannungen führt. Dies wird auf Unterschiede im Verformungsverhalten von 
kristallographisch unterschiedlich orientierten Domänen sowie der 2-Phase 
zurückgeführt. Bei den PST-Kristallen wurde bei der Druckverformung parallel zu den 
Lamellengrenzen insbesondere beobachtet, dass die Probendimension senkrecht 
zur Normalenrichtung der Lamellen praktisch unverändert bleibt und sich nur die 
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Probendimension parallel zu den Lamellen verändert [106]. Bei lamellaren Gefügen 
ist somit zwar die plastische Verformung im Lamellenpaket kompatibel, da eine 
Scherung jedoch nur parallel zu den Lamellengrenzen möglich ist, ergeben sich im 
polykristallinen Material Zwänge. Bei Beanspruchung unter einem Winkel von 30 –
 60° zur Lamellenorientierung wird eine signifikant geringere Festigkeit der PST-
Kristalle beobachtet, da die Scherung innerhalb der Lamellen erfolgt. 
 
2.1.3 -TiAl-Legierungen mit hohem Nb-Gehalt 
Die Forderung nach höheren Festigkeiten bei guter Oxidationsbeständigkeit führte 
dann zur Entwicklung stark Nb-haltiger Legierungen. Zum Einen weist Nb, neben Zr 
und Ta, eine im Vergleich zu den anderen Legierungselementen deutlich höhere 
Löslichkeit in der -Phase auf (temperaturabhängig bis zu 9 At.% Nb [107, 108]). 
Zum Anderen verteilt sich Nb im Gegensatz zu Zr, welches sich in der -Phase und 
Ta, welches sich in der 2-Phase anreichert, ungefähr gleichmäßig auf die Phasen 2 
und  [108]. Aufgrund dieser Eigenschaften erweist sich Nb als besonders geeignet 
für die Nutzung von Mischkristalleffekten, da sowohl die intrinsischen Eigenschaften 
der -Phase günstig beeinflusst als auch die Phasengleichgewichte im Vergleich zu 
binären Legierungen bis zu Konzentrationen von 8 At.% Nb nicht wesentlich 
verändert werden [66]. Die stark Nb-haltigen -Titanaluminide werden auch als 
Legierungen der 3. Generation bezeichnet und entsprechen der verallgemeinerten 
Zusammensetzung (At.%)
 
Ti- 45Al- (5-10)Nb + X (2)
 
wobei X für kleinere Mengen metallischer und nichtmetallischer Elemente steht [109-
111]. Sie weisen im Vergleich zu konventionellen, nicht stark Nb-haltigen TiAl-
Legierungen deutlich verbesserte mechanische Eigenschaften, beispielsweise 
Fließspannungen von 800 – 1000 MPa und Bruchdehnungen von etwa 2 % bei 
Raumtemperatur, auf [67, 109, 112]. Die der Festigkeitssteigerung durch die Zugabe 
von Nb zugrunde liegenden Mechanismen werden in der Literatur kontrovers 
diskutiert. Während z.B. Chen et al. [113] die erhöhte Festigkeit durch Misch-
kristallhärtung erklären, erwartet Appel [66] aufgrund der geringen Größenunter-
schiede von Ti- und Nb-Atomen, Nb wird nach [114, 115] ausschließlich in das Ti-
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Untergitter von TiAl eingebaut, keinen ausgeprägten Effekt der Mischkristallhärtung. 
Den Untersuchungen von Appel zufolge basiert der Härtungseffekt auf athermischen 
Mechanismen infolge von Gefügeveränderungen. So führt das Zulegieren von Nb zu 
einer Erhöhung des 2-Gehaltes durch die Reduktion des Al-Gehaltes und zu einer 
sehr starken Feinung des Gefüges, insbesondere zu sehr geringen Lamellenab-
ständen in den lamellaren Bereichen. Die somit dichte Anordnung von Grenzflächen 
behindert die Ausbreitung von Versetzungen und Zwillingen und erklärt die Erhöhung 
der Fließspannung im Sinne einer Hinderniswirkung in kleinen Strukturlängen. Dabei 
ist der Widerstand gegen die Ausbreitung der Versetzungen und der Zwillinge 
indirekt proportional zur betrachteten Strukturlänge [109]. Weitere Untersuchungen 
von Appel [66, 116] zeigen, dass in den stark Nb-haltigen Legierungen neben den 
Einfachversetzungen auch Zwillinge und Superversetzungen in erhöhtem Maße an 
der Verformung beteiligt sind. Die beobachteten Superversetzungen waren weit 
aufgespalten, woraus die Autoren schließen, dass das Zulegieren von Nb die 
Stapelfehlerenergie herabsetzt. Durch die verstärkte Beteiligung von Zwillingen und 
Superversetzungen an der Verformung wird nach Appel sicherlich die in 2.1.2 
beschriebene plastische Anistropie von -TiAl verringert. Die Zugabe von Nb führt 
demnach nicht nur zur Erhöhung der Festigkeit, sondern auch zu einer Verbesserung 
der Verformbarkeit und somit Erhöhung der Schadenstoleranz. 
Auch im Bereich der Hochtemperaturfestigkeiten sind die stark Nb-haltigen 
Legierungen den konventionellen TiAl-Legierungen überlegen. Diffusionsmessungen 
[117] und die Bestimmung von Aktivierungsenergien [109, 111, 118] weisen darauf 
hin, dass durch Diffusion unterstützte Verformungsmechanismen in solchen 
Legierungen deutlich langsamer ablaufen. 
Neben der Festigkeitssteigerung führt die Zugabe von Nb auch zur Verbesserung der 
Kriechbeständigkeit und zur Erhöhung der Oxidationsbeständigkeit [111]. Chen et al. 
[119] führen die guten Hochtemperaturfestigkeiten der stark Nb-haltigen Legierungen 
auf die reduzierte Stapelfehlerenergie und die damit verbundene Behinderung der 
Versetzungsbewegung durch leichte Aufspaltung zurück. 
Für einen Einsatz in Turbinen ist die Bruchzähigkeit von entscheidender Bedeutung. 
Hier weisen die stark Nb-haltigen Legierungen nach Untersuchungen von Voice et al. 
[120] für Duplex-Mikrostrukturen Werte zwischen 12 bzw. 25 MPa m1/2 bei 
Raumtemperatur und 700°C und für lamellare Mikrostrukturen 25 MPa m1/2 bereits 
bei Raumtemperatur auf. Bei Beschusstests von unbeschädigten Proben zeigte eine 
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untersuchte stark Nb-haltige Legierung mit lamellarem Gefüge sogar bessere 
Schadenstoleranzen als die für den Vergleich herangezogene Nickelbasis-
Superlegierung IN718. 
Eine Festigkeitssteigerung in TiAl-Legierungen kann nach Appel et al. [66, 121] 
neben dem Zulegieren von Nb auch durch die Zugabe geringer Mengen C erreicht 
werden. Dazu müssen mittels geeigneter Wärmebehandlung (Kohlenstoff durch 
Glühen bei 1250°C in Lösung bringen, Abschrecken und nachfolgender Auslagerung 
bei 750°C) fein verteilte Ti3AlC-Perowskit-Auscheidungen gebildet werden. Der hohe 
Gleitwiderstand der Perowskit-Auscheidungen und die daraus resultierende Härtung 
wird mit den elastischen Wechselwirkungen zwischen den Auscheidungen und den 
Versetzungen erklärt. Bei der Wärmebehandlung ist zu beachten, dass eine 
Auslagerung bei Temperaturen oberhalb 800°C zur Bildung der sogenannten H-
Phase Ti2AlC führt, welche durch ihre meist plättchenförmige Form und eine deutlich 
gröbere Dispersion nicht wesentlich zur Festigkeitssteigerung beiträgt [122]. 
 
Bei der Oxidation der -Titanaluminide kommt es trotz des hohen Aluminiumgehaltes 
nicht zur Ausbildung einer langsam wachsenden, dauerhaft schützenden 
Aluminiumoxidschicht. Aufgrund der ähnlichen thermodynamischen Stabilitäten wird 
neben Aluminiumoxid Al2O3 auch das schnell wachsende Titanoxid TiO, welches 
schnell zu TiO2 weiter oxidiert wird, gebildet [123]. Verschiedene Arbeiten [124, 125] 
haben gezeigt, dass erst bei Aluminiumgehalten über 50-55 At.% Al2O3 gegenüber 
TiO die stabilere Phase ist. 
Niob (Nb) gilt neben Wolfram (W) und Molybdän (Mo) als eines der wirksamsten 
Legierungselemente zur Steigerung der Oxidationsbeständigkeit von -TiAl-Legie-
rungen [123, 126-128]. Das Oxidationsverhalten der niobhaltigen -TiAl-Legierungen 
wurde in den letzten Jahren in zahlreichen Arbeiten [129-139] intensiv untersucht. 
Dabei werden folgende Mechanismen als Ursachen des Nb-Effekts genannt: 
 
o Dotieren des TiO2-Gitters durch Nb-Ionen führt zur Reduzierung der 
Sauerstoff-Leerstellenkonzentration und senkt somit die Sauerstoffdiffusion ab 
[133, 134, 137]  
o Bildung einer inneren, schützenden Aluminiumoxid-Barriere, hervorgerufen 
durch eine reduzierte Al-Löslichkeit im TiO2 [135, 136] 
o Erhöhung der Al-Aktivität relativ zum Titan, wodurch die Bildung einer 
Aluminiumoxidschicht gefördert wird [132] 
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Nach Untersuchungen von Hilpert et al. [140] führt jedoch die Zugabe von Nb zu 
keiner Erhöhung, sondern zur Erniedrigung der Al-Aktivität, was die TiO2-Bildung 
bevorzugen sollte. 
Leyens [123] beschreibt in seinem Übersichtsartikel, dass die positive Wirkung von 
Nb scheinbar einen Grenzwert besitzt. Führen Zugaben von bis zu 10 At.% Nb zu 
einer Verbesserung des Oxidationsverhaltens, so beobachtet man bei Legierungen 
mit Nb-Gehalten über 18 At.% eine deutliche Verschlechterung. Dies wird auf die 
Bildung von niobhaltigen Oxidschichten ohne kontinuierliche Aluminiumoxidschicht 
zurückgeführt. Die Wachstumsgeschwindigkeit einer solchen Schicht ist sogar höher 
als die von TiO2. 
Arbeiten von Yoshihara [137] und Jiang [131] zeigen bei den hochniobhaltigen 
Legierungen neben deutlich geringeren Massezunahmen durch Oxidation auch, dass 
die Oxidschichtdicken auf den hochniobhaltigen Legierungen deutlich dünner im 
Vergleich zu denen niobfreier Legierungen sind. Des Weiteren ist in hochniobhaltigen 
Titanaluminiden auch die Abplatzneigung der Oxide deutlich geringer. Das liegt 
einerseits daran, dass allein durch die geringere Dicke eine bessere Haftung bewirkt 
wird, was anhand von Härteeindrücken gezeigt wurde, als auch an dem durch das 
Legieren mit Niob abgesenkten linearen thermischen Ausdehnungskoeffizient. Da 
der Unterschied der Ausdehnungskoeffizienten des Substrates und der Oxidschicht 
proportional zu den bei thermischen Zyklen entstehenden Spannungen ist, wirkt sich 
eine Verringerung der Differenz der beiden positiv auf die Abplatzneigung aus. 
Um die Oxidationsbeständigkeit noch weiter zu erhöhen, wird auch an der Nutzung 
verschiedener Oberflächenmodifikationen geforscht. So zeigen Schutzschichten der 
Typen Ti-Al-Cr-Y-N, Ti-Al-Cr und Ti-Al-Ag eine deutliche Verbesserung des Oxi-
dationsverhaltens [141, 142]. Weiterhin lässt sich die Oxidationsbeständigkeit durch 
Ionen-Implantation [143-146] oder Aufbringen von Diffusionsschutz-Schichten 
[147, 148] verbessern. Neben dichten, beständigen Aluminiumoxidschichten, erzeugt 
mittels oberflächennahem Aluminisierungsprozess [149], zeigen auch NbSi2-
Beschichtungen [150] sowohl eine gute Haftung, als auch gute Schutzeigenschaften. 
Beschichtungen mit MoSi2 versagen hingegen aufgrund des zu großen 
Unterschiedes in den linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Molybdän 
und -TiAl frühzeitig. In der weiteren Erforschung der Beschichtungssysteme liegt 
vermutlich noch erhebliches Potenzial zur Verbesserung der Oxidationsbeständigkeit 
der -TiAl-Legierungen. 
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2.2 Thermomechanische Ermüdung 
2.2.1 Allgemeine Grundlagen 
Unter thermomechanischer Ermüdung (engl.: Thermo-Mechanical Fatigue - TMF) 
versteht man im Allgemeinen die Werkstoffantwort auf eine Kombination von zyklisch 
thermischer und gleichzeitig zyklisch mechanischer Beanspruchung. Diese 
Beanspruchungsart tritt häufig in Anlagen der Energie- bzw. der Antriebstechnik auf. 
Dabei kommt es bei An- und Abfahrvorgängen bzw. ausgeprägten Lastwechseln zu 
zyklischen Temperaturschwankungen und durch auftretende Temperaturgradienten 
zu lokal unterschiedlichen thermischen Dehnungen. Diese führen dann aufgrund von 
Dehnungsinkompatibilitäten zu mechanischen Dehnungen respektive Spannungen. 
Häufig werden diesen thermisch induzierten mechanischen Dehnungen und 
Spannungen noch äußere mechanische Lasten überlagert. Die thermomechanische 
Ermüdung wird für viele Bauteile im Bereich der Hochtemperaturanwendung als 
lebensdauerbestimmend angesehen [151]. 
 
Als klassisches Beispiel für die thermomechanische Ermüdungsbeanspruchung gilt 
der An-/Abfahr-Zyklus einer Gasturbine. Dabei bilden sich während des Aufheizens 
bzw. Abkühlens über dem Bauteilquerschnitt zeitlich veränderliche Temperatur-
gradienten aus. Diese Temperaturgradienten führen in unterschiedlichen Volumen-
elementen zu unterschiedlichen thermischen Dehnungen. Dabei kann grundsätzlich 
zwischen gekühlten und ungekühlten Bauteilen unterscheiden werden. In Bild 2.4 
sind die Temperatur- und Dehnungsverläufe für ein außen liegendes (1) und ein 
innen liegendes (2) Volumenelement einer ungekühlten Schaufel dargestellt [41]. 
Das außen liegende, direkt vom Gas angeströmte Volumenelement 1 (VE1) wird im 
Anfahrhalbzyklus deutlich schneller erwärmt als das innen liegende Volumen-
element 2 (VE2). Aufgrund des Temperaturunterschiedes zwischen Schaufel-
oberfläche (VE1) und Schaufelinnerem (VE2) kommt es zu thermisch induzierten 
mechanischen Dehnungen (Druckdehnungen im VE1 und Zugdehnungen im VE2). 
Nach einer gewissen Betriebsdauer erreichen dann die Volumenelemente 1 und 2 
die gleiche Temperatur und somit das gleiche Niveau der mechanischen Dehnung. 
Dieses Dehnungsniveau kann infolge plastischer Verformungen ungleich null sein. 
Im Abfahrhalbzyklus wird dann das außen liegende Volumenelement 1 schneller 
abgekühlt als das innen liegende Volumenelement 2. Aufgrund der im Vergleich zum 
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Anfahren inversen Temperaturverteilung, die Schaufeloberfläche ist jetzt kälter als 
das Schaufelinnere, kommt es zu Zugdehnungen im VE1 und zu Druckdehnungen 
im VE2. Wie bereits angedeutet kann die nach dem Zyklus im Volumenelement 
verbleibende mechanische Dehnung aufgrund plastischer Verformungen ungleich 
null sein. 
 
 
Bild 2.4: Temperatur- und Dehnungsverläufe für ein außen liegendes (1) und ein innen liegendes (2) 
Volumenelement einer ungekühlten Turbinenschaufel ([41] nach [152]) 
 
Im Falle einer gekühlten Schaufel liegen deutlich andere Verhältnisse vor. Die dabei 
auftretenden Temperatur- und Dehnungsverläufe sind in Bild 2.5 wieder für je ein 
außen liegendes (1) und ein innen liegendes (2) Volumenelement dargestellt [41]. Im 
Gegensatz zur ungekühlten Schaufel hat hier das außen liegende, direkt vom Gas 
angeströmte Volumenelement 1 während der gesamten Betriebsdauer eine höhere 
Temperatur als das innen liegende, mit Kühlluft beaufschlagte Volumenelement 2. 
Der somit dauerhaft vorliegende Temperaturgradient führt im „heißeren“ 
Volumenelement 1 zu Druckdehnungen und im „kälteren“ Volumenelement 2 zu 
Zugdehnungen. 
Während des Betriebes einer solchen gekühlten oder ungekühlten Turbinenschaufel 
können also durch wiederkehrende An- und Abfahrvorgänge bzw. ausgeprägte 
Lastwechsel die oben beschriebenen thermisch induzierten Dehnungen zyklisch 
auftreten und zur thermomechanischen Ermüdung führen. 
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Bild 2.5: Temperatur- und Dehnungsverläufe für ein außen liegendes (1) und ein innen liegendes (2) 
Volumenelement einer gekühlten Turbinenschaufel ([41] nach [152]) 
 
Das unter thermomechanischer Beanspruchung auftretende Verformungs- und 
Ermüdungsverhalten kann sich aufgrund unterschiedlicher, temperaturabhängiger 
Verformungsmechanismen innerhalb eines Zyklus als sehr komplex darstellen. Im 
Falle eines Wechsels der Verformungsmechanismen im Temperaturintervall ist 
sicherlich ein starker Einfluss der Phasenbeziehung zwischen Temperatur und 
mechanischer Dehnung zu erwarten. So kann z.B. eine Zugbeanspruchung bei 
duktilem Werkstoffverhalten gefolgt von einer Druckbeanspruchung bei sprödem 
Werkstoffverhalten ein gänzlich anderes Verformungs- und Ermüdungsverhalten 
hervorrufen als eine Zugbeanspruchung im spröden Bereich gefolgt von einer 
Druckbeanspruchung im duktilen Bereich. 
Deshalb werden bei der experimentellen Charakterisierung des thermomechani-
schen Verformungs- und Ermüdungsverhaltens die Temperatur und die mechanische 
Dehnung definiert zueinander aufgebracht und synchron verändert. Die hauptsäch-
lich untersuchten Phasenbeziehungen, auch als Zyklusformen bezeichnet, sind: 
 
o In-Phase (0°) 
o Out-of-Phase (180°) 
o Clockwise-Diamond (90°) 
o Counter-Clockwise-Diamond (270°). 
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In Bild 2.6 ist der Zusammenhang zwischen Temperatur und mechanischer Dehnung 
für diese Phasenbeziehungen dargestellt. Anhand der Darstellung wird auch die 
Wahl der Bezeichnungen „diamond“ und „clockwise“ bzw. „counter-clockwise“ 
deutlich. Zum einen beschreibt der Temperatur-Dehnungs-Verlauf die Form einer 
Diamantspitze und zum anderen wird diese „im Uhrzeigersinn“ bzw. „gegen den 
Uhrzeigersinn“ durchlaufen. Im Falle der In-Phase Beanspruchung (IP) tritt die 
maximale Zugdehnung bei Maximaltemperatur und die maximale Druckdehnung bei 
Minimaltemperatur auf. Diese Phasenbeziehung liegt z.B. bei einem innen liegenden 
Volumenelement einer gekühlten Turbinenschaufel vor. Bei einem außen liegenden 
Volumenelement einer gekühlten Turbinenschaufel kommt es hingegen zur Out-of-
Phase Beanspruchung (OP). Dabei fallen maximale Druckdehnung und 
Maximaltemperatur und maximale Zugdehnung und Minimaltemperatur zusammen. 
Bei den Phasenbeziehungen Clockwise-Diamond (CD) und Counter-Clockwise-
Diamond (CCD) treten die Extremwerte der Dehnung jeweils bei Mitteltemperatur 
und bei 90° bzw. 270° nach den Extremwerten der Temperatur auf. Mittels solcher 
Zyklusformen werden die thermomechanischen Beanspruchungen von innen 
liegenden Volumenelementen (CD) bzw. außen liegenden Volumenelementen (CCD) 
bei ungekühlten Bauteilen, z.B. der oben beschriebenen Turbinenschaufel, simuliert. 
 
 
 
Bild 2.6: Zusammenhang zwischen Temperatur und mechanischer Dehnung für IP-, OP-, CD- und 
CCD-Beanspruchung (nach [153]) 
 
Im Gegensatz zu thermischen Ermüdungsversuchen, welche eher das Verhalten 
eines komplexen Bauteils abbilden, eignen sich thermomechanische Ermüdungs-
versuche besser, um das Verformungs- und Ermüdungsverhalten einzelner 
2 Grundlagen und Kenntnisstand 22 
Volumenelemente zu charakterisieren. TMF-Versuche erfolgen im Allgemeinen, bei 
Kompensation der thermischen Dehnung th, unter Regelung der mechanischen 
Dehnung. Die mechanische Dehnung mech stellt sich dabei nach Gleichung (3) aus 
der totalen Dehnung total minus der thermischen Dehnung th dar. 
   thplelthmechtotal   (3)
 
 
2.2.2 Wechselverformungs- und Lebensdauerverhalten von TiAl-
Legierungen unter TMF-Beanspruchung 
Fischer, Christ und Maier [22-24, 154] untersuchten zusätzlich zum isothermen auch 
das thermomechanische Ermüdungsverhalten der Legierung XD 47-2-2 im 
Temperaturbereich 500 – 750°C. Neben den aus isothermen Versuchen bekannten 
lebensdauerbestimmenden Einflussgrößen, wie Temperatur, plastische Dehnungs-
schwingbreite, Dehnrate, Mittelspannung und Umgebungsmedium, wurde auch die 
Phasenbeziehung zwischen mechanischer und thermischer Belastung (In-Phase [IP], 
Out-of-Phase [OP]), die einen sehr starken Einfluss auf das Wechselverformungs- 
und Ermüdungsverhalten hat, variiert. Die dabei betrachtete Legierung zeigte 
unabhängig von der Versuchsführung (IP oder OP) bei Temperaturen unterhalb des 
spröd/duktil Überganges zu Beginn der Versuche zyklische Verfestigung. Die Höhe 
der Verfestigung nahm dabei mit zunehmender Temperatur ab. Bei Temperaturen 
oberhalb des spröd/duktil Überganges wurde keine zyklische Verfestigung mehr 
gefunden. Bei den OP-Versuchen entwickelten sich Zugmittelspannungen (negative 
plastische Mitteldehnungen), welche die Lebensdauer herabsetzten, bei den IP-
Versuchen Druckmittelspannungen (positive plastische Mitteldehnung), welche die 
Lebensdauer erhöhten. Die Untersuchungen zeigten weiterhin, dass das 
Umgebungsmedium das Rissinitiierungs- und Risswachstumsverhalten und damit die 
Ermüdungslebensdauer in hohem Maße negativ beeinflussen kann. So wird die 
Rissentstehung unter Medieneinfluss durch Wasserstoffversprödung bei tiefen 
Temperaturen und sauerstoffbedingter Versprödung bei hohen Temperaturen 
begleitet. Die Rissinitiierungsorte waren bei allen Versuchen (Umgebungsmedium 
oder Vakuum, IP oder OP) an der Probenoberfläche und ausschließlich in lamellaren 
Bereichen, welche eine gekippte Orientierung zur äußeren Belastung aufwiesen. Die 
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mikrostrukturellen Untersuchungen ergaben, dass eine thermomechanische 
Belastung im Vergleich zu isothermer Belastung keine außergewöhnlichen Unter-
schiede in der Ausbildung der Mikrostruktur (Versetzungsanordnungen) hervorruft. 
 
Schallow und Christ [40, 41] untersuchten das thermomechanische Ermüdungs-
verhalten (IP und OP) der -TiAl-Legierungen Ti-46,5Al-4(Cr,Nb,Ta,B) und Ti-45Al-
5Nb-0,2C-0,25B als Blechwerkstoffe im Temperaturbereich 500 – 750°C. Auch in 
diesen Arbeiten wird gefunden, dass sich das thermomechanische 
Ermüdungsverhalten deutlich vom isothermen Ermüdungsverhalten unterscheidet. 
Die drastische Reduzierung der Ermüdungslebensdauer unter OP-Beanspruchung 
wird dabei primär auf einen während der „heißen“ Druckphase stattfindenden, 
starken Oxidationsangriff, welcher dann in der „kalten“ Zugphase eine frühzeitige 
Rissinitiierung einleitet, zurückgeführt. Verstärkt wird dieser Mechanismus noch 
durch die im OP-Zyklus auftretende Zugmittelspannung. Die im Vergleich zu 
isothermen Versuchen erhöhte Lebensdauer unter IP-Beanspruchung (Ober-
temperatur entspricht der Temperatur des LCF-Versuches) wird mit der im IP-
Versuch anliegenden Druckmittelspannung und einer gegenüber den isothermen 
ermüdeten Proben erhöhten Rissspitzenplastizität begründet. Diese resultiert aus der 
im Vergleich zu isothermer Beanspruchung verstärkten Zwillingsbildung bei 
thermomechanischer Beanspruchung. Bei der Legierung Ti-46,5Al-4(Cr,Nb,Ta,B) 
kam es unter IP-Beanspruchung in Abhängigkeit von der Höhe der Dehnungs-
schwingbreite und der Mitteltemperatur zu dynamischer Rekristallisation. Dies trat bei 
der mikrostrukturell stabileren Legierung Ti-45Al-5Nb-0,2C-0,25B nicht auf. 
 
Bauer und Christ [151, 155, 156] untersuchten das thermomechanische Ermüdungs-
verhalten (IP und OP) der Legierung Ti-47Al-5.1Nb-0,25C-0,4B im Temperatur-
bereich 450 – 800°C. Dabei wurde das zyklische Spannungs-Dehnungs-Verhalten 
auf Grund mit isothermen Versuchen sehr gut übereinstimmender Spannungs-
schwingbreiten als „pseudo-istherm“ bezeichnet. Weiterhin wurden bei den 
mikrostrukturellen Untersuchungen unter LCF- und TMF-Beanspruchung die 
gleichen Verformungsmechanismen beobachtet. Neben dem bekannten Effekt der 
mit steigender Temperatur sinkenden Fließgrenze und der damit verbundenen 
Ausbildung von Zugmittelspannungen unter OP-Beanspruchung und Druck-
mittelspannungen unter IP-Beanspruchung wurden stetig ansteigende Verläufe der 
Mittelspannungen registriert. Diesen Effekt bezeichnet Christ [151] als eine Art 
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„inverse Spannungsrelaxation“ und begründet ihn mit einer kontinuierlichen 
zyklischen Entfestigung im Hochtemperaturbereich des TMF-Zyklus verbunden mit 
einer leichten zyklischen Verfestigung im Tieftemperaturbereich. Als Ursache für den 
deutlichen Unterschied der Lebensdauern unter IP- und OP-Beanspruchung sehen 
auch Bauer und Christ (vgl. Schallow und Christ) nicht nur die Unterschiede der 
Mittelspannungen, sondern auch ein unterschiedliches Verhalten der Oxidschicht 
unter IP- bzw. OP-Belastung. Im Falle der IP-Beanspruchung wächst die Oxidschicht 
bei hoher Temperatur und Zugbeanspruchung. Bei niedriger Temperatur und 
Druckbeanspruchung ist das Wachstum der Oxidschicht vernachlässigbar. Somit 
führt offenbar eine Zugbelastung während des Oxidschichtwachstums nicht zum 
Reißen oder Abplatzen der Schicht und Risse entstehen langsam. Im Gegensatz 
dazu scheint unter OP-Beanspruchung eine beschleunigte, oxidationsinduzierte 
Rissentstehung vorzuliegen. Die bei hoher Temperatur und Druckbeanspruchung 
gewachsene Oxidschicht verhält sich bei niedriger Temperatur spröde und bricht 
sehr schnell unter der dabei vorherrschenden Zugbelastung. Die so entstehenden 
Anrisse führen dann aufgrund der wiederkehrenden Zugbeanspruchung im Bereich 
niedriger Temperatur und sprödem Werkstoffverhalten zum schnellen Versagen. 
 
Brookes et al. [42-43] untersuchten das thermomechanische Ermüdungsverhalten 
der Legierung TNB-V5 unter axialer und axial-torsionaler Beanspruchungen im 
Temperaturbereich 400 – 800°C. Zum Vergleich der unterschiedlichen Beanspru-
chungsarten wurde dabei die von Mises Vergleichsspannung: 
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eq 3  (4)
 
verwendet. Wie bereits die oben genannten Autoren beobachteten auch Brookes et 
al. unter axialer Beanspruchung einen starken Einfluss der Zyklusform (IP und OP) 
auf die Lebensdauer. Sie begründeten dies ebenfalls mit unterschiedlich hohen 
maximalen Zugspannungen und resultierenden Druckmittelspannungen bei IP- bzw. 
Zugmittelspannungen bei OP-Beanspruchung. Weiterhin beobachteten die Autoren, 
wie auch Schallow und Christ, eine starke Abhängigkeit der Lebensdauer von der 
Dehnungsamplitude. Unter rein torsionaler IP- bzw. OP-Beanspruchung, diese sind 
aufgrund der Symmetrie der Rotation identisch, weisen die Proben bei gleicher 
Vergleichsspannungsamplitude längere Lebensdauern als unter axialer OP-
Beanspruchung auf. Dies wird mit dem bei Torsionsbeanspruchung fehlenden 
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hydrostatischen Spannungsanteil (1 + 2 +3)/3 begründet. Weiterhin führte die uni-
axiale IP-Belastung bei gleicher mechanischer von Mises Vergleichsdehnungs-
amplitude zu einer noch höheren Lebensdauer als die rein torsionale IP-Belastung. 
In keiner der hier genannten Untersuchungen wurde der Einfluss der 
unterschiedlichen Mikrostrukturen auf das Verformungs- und Ermüdungsverhalten 
unter TMF-Beanspruchung anhand einer Legierung untersucht. Des Weiteren gibt es 
keine Aussagen zum Verhalten unter CD- bzw. CCD-Beanspruchung. 
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3 Experimentelles 
3.1 Werkstoff 
Da die thermomechanische Ermüdung besonders in Gasturbinen zu einer starken 
Schädigung der Bauteile führen kann, wurde eine für diesen Anwendungsbereich 
potentiell einsetzbare, schmelzmetallurgisch hergestellte Legierung als Unter-
suchungswerkstoff gewählt. Die -TiAl-Legierung TNB-V5 mit der nominellen 
Zusammensetzung Ti-45Al-5Nb-0,2C-0,2B (At.%) wurde von der Fa. Plansee AG, 
Reutte, Tirol bereitgestellt. Sie weist einen erhöhten Gehalt an Niob auf und wird 
somit den Legierungen der so genannten 3. Generation zugeordnet. Das Zulegieren 
von Nb führt wie bereits in Abschnitt 2.1.3 beschrieben zu einer deutlichen 
Verbesserung der mechanischen Eigenschaften und zu einer Erhöhung der 
Oxidationsbeständigkeit. Durch die Zugabe von C besteht die Möglichkeit mittels 
geeigneter Wärmebehandlung (siehe ebenfalls Abschnitt 2.1.3) eine deutliche 
Festigkeitssteigerung durch fein dispergierte Ti3AlC-Perowskit-Auscheidungen zu 
erreichen. Da beim vorliegenden Material diese Wärmebehandlung vom Hersteller, 
nach Kenntnisstand des Autors, nicht durchgeführt wurde, ist davon auszugehen, 
dass keine Festigkeitserhöhung durch diesen Mechanismus vorliegt. Die Zugabe von 
B führt durch die Ausscheidung unterschiedlicher Titanboride, vor allem Ti2B,  zu 
einer deutlichen Gefügefeinung und verbessert die Gefügestabilität bei Hoch-
temperaturbeanspruchung.  
 
Um einen Einfluss des Gefügezustandes auf das thermomechanische Ermüdungs-
verhalten untersuchen zu können, wurden vom Hersteller drei unterschiedliche 
Gefügezustände zur Verfügung gestellt. Die unterschiedlichen Gefügezustände (Bild 
3.1) wurden vom Hersteller durch Variation der Strangpresstemperatur eingestellt 
und werden nach der Nomenklatur in [50] als a) Near-Gamma b) Duplex und c) Fully-
Lamellar bezeichnet. Bei den Gefügen Near-Gamma und Duplex wurde der Anteil 
lamellarer Gefügebestandteile durch ein Punktanalyseverfahren mit 10 % bzw. 60 % 
bestimmt. Die -Korn bzw. die 2/-Paketgrößen und ggf. die Lamellenabstände 
wurden an jeweils 2 Proben pro Gefüge vermessen. Dabei wurden für die 
unterschiedlichen Mikrostrukturen folgende Werte bestimmt: 
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Near-Gamma: d( = 3 – 10 µm, d(2/ = 4 – 12 µm, a = 350 – 700 nm 
Duplex:  d( = 2 – 4 µm, d(2/ = 5 – 25 µm, a = 500 – 1000 nm 
Fully-Lamellar: d(2/= 20 – 60 µm, a = 200 – 500 nm. 
 
Die detaillierten chemischen Zusammensetzungen der verschiedenen Strangpress-
stäbe sind in Anhang 1 dargestellt. 
 
 
Bild 3.1: Mikrostrukturen der Legierung TNB-V5; a) Near-Gamma b) Duplex c) Fully-Lamellar; REM 
BSE-Kontrast. 
 
3.2 Probengeometrie und –präparation 
Bei dem Ausgangsmaterial handelte es sich um stranggepresste, geschälte Stangen 
mit einem Durchmesser d = 40 mm. Daraus wurden zuerst Stäbe mit einem 
Durchmesser d = 14 mm mittels Drahterosion herausgetrennt (Bild 3.2a) und 
anschließend durch Drehen die Ermüdungsproben (Bild 3.2b) gefertigt. Ausführliche 
Untersuchungen zur spanenden Bearbeitung von -TiAl sind in [157, 158] dargestellt. 
Die Probenlängsachse entspricht der Strangpressrichtung. 
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Bei vorangegangenen Ermüdungsversuchen an -TiAl-Legierungen kam es häufig 
zum Versagen der Proben im Einspannbereich. Dabei bildete sich ein Anriss, 
welcher nach Überschreiten einer kritischen Risslänge zum spröden Gewaltbruch 
führte. Als Ursache wurde eine durch kleine Relativbewegungen zwischen dem 
Spannfutter und den Proben auftretende Reibermüdung (fretting fatigue) festgestellt. 
Zur Abhilfe wurden nach einem Vorschlag der Forschergruppe um Christ Rillen in die 
Probeneinspannbereiche (Bild 3.2b) eingebracht. Diese Rillen befinden sich im 
eingebauten Zustand im Anfangsbereich des Spannfutters (Bereich der stärksten 
Reibermüdung und letztendlich des Bruches) und reduzieren die weiterhin zwischen 
der Probe und dem Spannfutter auftretende Reibermüdung auf ein unterkritisches 
Maß. Nach dem Einbringen dieser Rillen versagte keine weitere Probe außerhalb 
des Prüfbereiches. 
 
 
Bild 3.2: a) Lage der Ermüdungsproben in den stranggepressten Stangen 
 b) Form und Abmessungen der Ermüdungsproben 
 
Bild 3.3: a) im Einspannbereich durch Reibermüdung versagte Ermüdungsproben 
b) elektrochemisch polierte Ermüdungsprobe 
 
a) b) 
a) b) 
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Aus der Literatur [159, 160] ist bekannt, dass -TiAl-Legierungen durch mechanische 
Bearbeitung bis zu einer Tiefe von 250 µm beeinflusst werden. Durch die 
Bestimmung des Härteverlaufs von der Probenoberfläche zum -kern wurde 
festgestellt, dass das vorliegende Probenmaterial bis in eine Tiefe von ca. 200 µm 
durch das Drehen beeinflusst ist. Um einen Einfluss der mechanischen Bearbeitung 
auf das Ermüdungsverhalten ausschließen zu können, wurden die 
Probenoberflächen im Bereich der Messlänge um ca. 250 µm elektrochemisch 
abgetragen. Die verwendeten Polierparameter und die Elektrolytzusammensetzung 
sind in Tabelle 3.1 angegeben. 
 
Tabelle 3.1: Polierparameter und Elektrolytzusammensetzung 
Polierparameter Elektrolyt 
Elektrische Spannung U max. 25 V Methanol – CH3OH 60 % 
Elektrischer Strom I max. 1 A Butanol – C4H9OH 34 % 
Elektrolyttemperatur T* -30°C Perchlorsäure – HClO4 6 % 
Polierdauer t* 2 x 15 min   
 
Um Aussagen zum Einfluss des Oberflächenzustandes auf das thermomechanische 
Ermüdungsverhalten treffen zu können, wurden 4 vergleichend zu prüfende Proben 
nicht elektropoliert. Diese Proben wiesen somit fertigungsbedingte Eigenspan-
nungen, besonders im oberflächennahen Bereich, und die in Tabelle 3.2 gegeben 
Rauheitswerte auf. 
 
Tabelle 3.2: Rauheitswerte der Proben im feingedrehten und im elektropolierten Zustand 
Oberflächenzustand Ra [µm] Rz [µm] Rm [µm] 
feingedreht 0,32 2,88 3,85 
elektropoliert 0,19 1,43 1,91 
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3.3 Thermomechanische und isotherme Ermüdungs-
versuche 
Alle thermomechanischen und isothermen Ermüdungsversuche wurden mit einem 
Prüfstand (Bild 3.4), bestehend aus einer servohydraulischen Prüfmaschine (MTS-
810; 100 kN), einer induktiven Heizung und einem Hochtemperatur-Extensometer 
(MTS 632.53F-14), durchgeführt. Die Regelung der mechanischen und thermischen 
Beanspruchung, sowie die gesamte Datenerfassung erfolgte dabei durch einen 
digitalen Regler des Typs MTS Teststar IIs. 
An dieser Stelle sei zu erwähnen, dass die relativ geringe Duktilität der TiAl-
Legierungen eine besonders exakte axiale Ausrichtung der Prüfmaschine erforderte. 
Eine unzureichende Ausrichtung würde durch somit aufgeprägte Querkräfte 
respektive –spannungen, besonders im Bereich geringerer Temperaturen, zu einem 
deutlich vorzeitigen Versagen führen. 
 
 
 
Bild 3.4: Versuchsaufbau (links) und Induktionsspule mit TiAl-Probe, HT-Extensometer und mittels 
keramischem Band fixiertem Thermoelement (rechts) 
 
Alle Versuche erfolgten unter mechanisch-dehnungsgeregelter Versuchsführung und 
konstanten mechanischen Dehnraten in Höhe von 4x10-3 s-1 (LCF) und 5,75x10-5 s-1 
bis 1,02x10-4 s-1 (TMF). Das Dehnungsverhältnis betrug R = -1, die Verläufe der 
mechanischen Dehnung und der Temperatur waren dreieckförmig. Nach Vor-
versuchen wurden zwei mechanische Dehnungsamplituden mech/2 = 5,75x10-3 und 
mech/2 = 6,50x10-3 in Bezug auf die Versuchsdauern als sinnvoll eingeschätzt und 
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sowohl bei den isothermen als auch den thermomechanischen Versuchen 
angewandt. 
Für eine exakte Dehnungsmessung musste der Prüfstand in einen thermisch stabilen 
Zustand gebracht werden. Dazu wurden vor jeder Messung fünf Zyklen bei  = 0 im 
relevanten Temperaturbereich durchgeführt. Zur Bestimmung der thermischen 
Dehnungen th(T) wurde vor den jeweiligen thermomechanischen Versuchen ein 
spannungsgeregelter Zyklus ( = 0) im relevanten Temperaturbereich gefahren, aus 
dem die thermische Dehnung der jeweiligen Probe bestimmt wurde. Aus den dabei 
gewonnenen Daten wurde der thermische Ausdehnungskoeffizient th(T), welcher 
zur Kompensation der thermischen Dehnung th(T) erforderlich ist, ermittelt. Der 
Erfolg dieser Kompensation wurde dann in einem zweiten vorgelagerten, 
thermischen Zyklus unter Regelung der mechanischen Dehnung (mech = 0) verifiziert. 
Die dabei auftretenden Spannungen betrugen bei allen Versuchen weniger als 
25 MPa. Die thermomechanischen Ermüdungsversuche erfüllten somit die Vorgaben 
des durch die Europäische Kommission initiierten TMF-Standardisierungs-Projektes 
(Code-of-Practice) [161, 162]. Während des Versuches musste dann zur vorge-
gebenen mechanischen Dehnung mech stets die thermische Dehnung th(T) addiert 
werden, um die auf die Probe aufzubringende totale Dehnung total zu erhalten. Dazu 
wurde im digitalen Regler TestStar IIs ein gerechneter Regelkanal total = mech + th(T) 
erzeugt. Die thermische Dehnung th(T) wurde dabei durch Einsetzen der aktuellen 
Temperatur in ein Polynom fünften Grades online berechnet. 
 
Da zu Beginn des Projektes (2003) nach Anwenderinformationen kein Einsatz von -
Titanaluminiden oberhalb von 800°C zu erwarten war, wurde diese Temperatur als 
maximale Versuchstemperatur angesetzt. Die thermomechanischen Ermüdungs-
versuche wurden in den Temperaturbereichen 400 – 550°C (komplett sprödes 
Werkstoffverhalten), 550 – 800°C (Übergang vom spröden zum duktilen Verhalten) 
und 400 – 800°C (volles Temperaturintervall) durchgeführt. Der Spröd-Duktil-
Übergangsbereich der betrachteten Legierung TNB-V5 liegt nach [41, 155] bei ca. 
750°C. Die isothermen Referenzversuche wurden bei 400°C und bei 800°C durch-
geführt, dies entspricht der minimalen Untertemperatur bzw. der maximalen 
Obertemperatur der TMF-Versuche. 
Die Temperaturmessung erfolgte während der Versuche mit Bandthermoelementen 
(Typ N), welche mittels eines keramischen Bandes fixiert waren. Durch die Fixierung 
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konnte die auf den Thermoelementdraht wirkende Zugkraft minimiert und somit die 
Gefahr eines Kriechbruches der Thermoelemente bei langen Versuchszeiten und 
hohen Temperaturen ausgeschlossen werden. Zur Bestimmung der axialen 
Temperaturverteilung wurde ein Quotienten-Pyrometer benutzt. Innerhalb der 
Probenmesslänge (19 mm) konnte eine Temperaturdifferenz von weniger als ± 5 K 
garantiert werden, was wiederum den Vorgaben des TMF-Standardisierungs-
Projektes (Code-of-Practice) [161, 162] entspricht. Die Temperaturänderungs-
geschwindigkeit bei den thermomechanischen Versuchen betrug 2 K/s. 
Bei den thermomechanischen Ermüdungsversuchen wurden neben der Variation der 
Temperaturbereiche auch die verschiedenen Zyklusformen In-Phase (IP), Out-of-
Phase (OP), Clockwise-Diamond (CD) und Counter-Clockwise-Diamond (CCD) 
angewandt (siehe 2.2.1). Alle isothermen und thermomechanischen Ermüdungs-
versuche erfolgten an Laborluft. In Anhang 2 sind die Parameter der durchgeführten 
thermomechanischen und isothermen Ermüdungsversuche tabellarisch dargestellt. 
 
3.4 Elektronenmikroskopie 
Zur Charakterisierung der Mikrostrukturen und deren Veränderungen durch 
thermomechanische bzw. isotherme Beanspruchung wurden rasterelektronen-
mikroskopische Untersuchungen an einem REM vom Typ LEO 1530FEG 
durchgeführt. Die Präparation der Schliffe erfolgte nach den in Tabelle 3.3 
gegebenen Schritten. Eine zusätzliche, nachfolgende elektrolytische Politur mit dem 
in Tabelle 3.1 angegebenen Elektrolyten erwies sich als vorteilhaft. 
 
Tabelle 3.3: Präparationsschritte für REM-Proben 
Präparationsschritt I II III 
Unterlage  DP-Plan DAC 
Schleif-/Poliermittel SiC 220 15 µm Paste 3 µm Spray 
Schmiermittel Wasser blau blau 
Drehzahl [1/min] 300 150 150 
Druck [N] 30 50 50 – 100 
Zeit [min.] ca. 4 7 15 
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Zur Bestimmung der Verformungsmechanismen und deren Ausprägung unter den 
verschiedenen Beanspruchungsbedingungen wurden transmissionselektronen-
mikroskopische Untersuchungen mit einem TEM vom Typ Philips CM 30 und einem 
TEM vom Typ Philips CM 300 vor und nach der Beanspruchung durchgeführt. Die 
Proben wurden auf eine Dicke von ca. 300 µm mittels Trennscheibe und einen 
Durchmesser von 3 mm funkenerosiv zugeschnitten und anschließend mechanisch 
auf eine Dicke von ca. 150 µm geschliffen. Die elektrolytische Dünnung erfolgte dann 
bei -30°C mit dem in Tabelle 3.1 beschriebenen Elektrolyten in einer Doppelstrahl-
Präparationsvorrichtung (Struers). 
Die TEM-Untersuchungen wurden zum größten Teil in Kooperation mit dem 
Lehrstuhl für Allgemeine Werkstoffeigenschaften der Friedrich-Alexander-Universtät 
Erlangen-Nürnberg, teilweise in Kooperation mit dem Institut für Werkstoff-
wissenschaft der TU Bergakademie Freiberg durchgeführt. 
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4 Ergebnisse 
4.1 Isothermes Hochtemperaturermüdungsverhalten 
4.1.1 Wechselverformungsverhalten 
In Bild 4.1 sind die Wechselverformungskurven der isothermen Ermüdungsversuche 
bei 400°C und 800°C für die Mikrostrukturen Near-Gamma und Fully-Lamellar bei 
unterschiedlichen mechanischen Dehnungsamplituden mech/2 dargestellt. Dabei 
sind die Spannungsamplituden /2 und die Mittelspannungen m über der 
Zyklenzahl N aufgetragen. Um Effekte im Bereich niedriger Zyklenzahlen deutlicher 
darzustellen, sind die Abszissen logarithmisch skaliert. 
 
Aufgrund der beschränkten Verfügbarkeit des Versuchsmaterials mit Duplex Gefüge 
wurde zugunsten der thermomechanischen Ermüdungsversuche auf die isothermen 
Ermüdungsversuche verzichtet. Durch die bekannte Tatsache, dass ein Duplex-
Gefüge im Allgemeinen mechanische Eigenschaften zwischen einem Fully-Lamellar 
und einem Near-Gamma Gefüge aufweist, wird an dieser Stelle davon ausgegangen, 
dass das Duplex-Gefüge, sozusagen als Mischung aus Fully-Lamellar und Near-
Gamma, kein signifikant anderes Wechselverformungsverhalten aufweist. 
 
Das Wechselverformungsverhalten des Fully-Lamellar Gefüges ist sowohl bei 400°C, 
also unterhalb des Spröd-Duktil-Überganges (ca. 750°C [41, 155]), als auch bei 
800°C durch einen nahezu konstanten Verlauf der Spannungsamplituden 
gekennzeichnet. Das Spannungsniveau liegt dabei bei 800°C ca. 30 % unter dem bei 
400°C. Unabhängig von der Temperatur und der aufgeprägten mechanischen 
Dehnungsamplitude kommt es nie zur Ausprägung einer signifikanten Mittel-
spannung. Im duktileren Werkstoffbereich, bei 800°C, ist ein kurzes Risswachstum 
vor dem Versagen angedeutet. Im spröden Werkstoffbereich, bei 400°C, kommt es 
ohne sichtbares Risswachstum zum Bruch der Probe. 
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Bild 4.1: Wechselverformungskurven unter LCF-Beanspruchung bei 400°C und 800°C mit a) mech 
/2 = 5,75x10-3 und b) mech /2 = 6,50x10-3 für die Mikrostrukturen Near-Gamma und Fully-
Lamellar (R = -1, d/dt = 4x10-3 s-1) 
 
Die Spannungsamplituden des Near-Gamma Gefüges nehmen bei 400°C als auch 
bei 800°C vom Beginn des Versuches bis zum Bruch um ca. 5 – 15 % ab. Die 
während der zyklischen Beanspruchung ablaufenden Entfestigungsprozesse 
scheinen somit stärker ausgeprägt, als die gleichzeitig auftretenden Verfestigungs-
prozesse. Da dieses Verhalten sowohl bei 400°C als auch bei 800°C auftritt, muss 
ein temperaturunabhängiger Effekt, welcher die Versetzungsbewegung und die 
mechanische Zwillingsbildung beeinflusst und dessen Wirksamkeit sich mit 
fortschreitender Zyklenzahl verändert, vorliegen. Die Spannungsniveaus bei 800°C 
und 400°C unterscheiden sich wie beim Fully-Lamellar Gefüge um ca. 30 %. Die 
Mittelspannungsverläufe sind von Versuchsbeginn bis zum Versagen nahezu 
konstant im Bereich um 0 MPa. Weder im spröden noch im duktileren Werkstoff-
bereich ist ein Risswachstum vor dem Versagen der Probe erkennbar. 
 
Der Gefügetyp Near-Gamma weist im Vergleich zum Typ Fully-Lamellar unter 
gleicher mechanischer Beanspruchung bei 400°C während der gesamten 
Lebensdauer die höheren Spannungsamplituden auf. Bei 800°C zeigt das Near-
Gamma-Gefüge von Versuchsbeginn bis ca. 50 % der Lebensdauer die höheren 
Festigkeiten. Aufgrund des feineren Gefüges wäre zu erwarten, dass der Typ Fully-
Lamellar die höheren Festigkeiten aufweist. Da die zur Verfügung gestellten 
Probestäbe wahrscheinlich aus verschiedenen Ingots hergestellt wurden, könnten 
die unterschiedlichen Festigkeitseigenschaften durch eventuell geringe Variationen 
der chemischen Zusammensetzung und Unterschiede im thermomechanischen 
Herstellungsprozess hervorgerufen worden sein. 
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Ursächlich für das beim Fully-Lamellar-Gefüge stabile und das beim Near-Gamma-
Gefüge entfestigende Wechselverformungsverhalten könnten die unterschiedlichen 
freien Weglängen für die Bewegung von Versetzungen sein. Diese sind im Fully-
Lamellar-Gefüge, begrenzt durch den Lamellenabstand von 200 – 500 nm, deutlich 
geringer als im Near-Gamma-Gefüge mit Korngrößen von etwa 3 – 10 µm. 
 
Bild 4.2: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven unter LCF-Beanspruchung bei a) 400°C und b) 
800°C mit mech /2 = 5,75x10-3 für die Mikrostrukturen Near-Gamma und Fully-Lamellar  
(R = -1, d/dt = 4x10-3 s-1) 
 
In Bild 4.2 sind die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven der isothermen Er-
müdungsversuche bei 400°C und 800°C für die Mikrostrukturen Near-Gamma und 
Fully-Lamellar bei halber Bruchlastspielzahl NF/2 dargestellt. Dabei ist die Spannung 
 über der aufgeprägten mechanischen Dehnung mech (hier: mech/2 = 5,75x10-3) 
aufgetragen. Wie bereits an den Wechselverformungskurven in Bild 4.1a erkennbar, 
weist das Gefüge Near-Gamma bei 400°C eine höhere Spannungsamplitude, 
einhergehend mit höheren Werten für Zug- und Druckspannungen, im Vergleich zum 
Gefüge Fully-Lamellar auf (Bild 4.2a). Bei 800°C (Bild 4.2b) erreichen dann beide 
Gefüge im Vergleich zu 400°C deutlich geringere Spannungswerte und sichtbar 
größere plastische Öffnungen der Hysteresekurven. Beim Vergleich der Gefüge fällt 
auf, dass bei 800°C im Gegensatz zu 400°C der Typ Fully-Lamellar die leicht höhere 
Spannungsamplitude aufweist. Unabhängig von der Temperatur und dem 
Gefügezustand zeigen alle Hysteresekurven einen nahezu symmetrischen Verlauf in 
Bezug zum Koordinatenursprung, was die bereits in Bild 4.1a dargestellte, nur sehr 
geringe Ausprägung von Mittelspannungen verdeutlicht. 
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4.1.2 Lebensdauerverhalten 
In Bild 4.3 sind die Bruchzyklenzahlen von LCF-beanspruchten Proben mit Fully-
Lamellar bzw. Duplex-Mikrostruktur in Abhängigkeit von der Versuchstemperatur für 
zwei mechanische Dehnungsamplituden aufgetragen. Während bei 400°C das Fully-
Lamellar-Gefüge zirka fünffach höhere Lebensdauern als das Duplex-Gefüge 
erreicht, scheint der Einfluss der Mikrostruktur auf die Ermüdungslebensdauer bei 
800°C eher vernachlässigbar. Die beim Fully-Lamellar-Gefüge ersichtliche Abnahme 
der Bruchzyklenzahlen mit steigender Temperatur lässt einen starken Einfluss der 
plastischen Dehnungsamplitude als Schädigungsparameter vermuten. In [23, 41, 
155] durchgeführte LCF-Ermüdungsversuche an -Titanaluminiden im Vakuum, also 
ohne umgebungsbedingte Schädigung, zeigen einen vergleichbaren Verlauf, wenn 
auch auf deutlich höherem Lebensdauerniveau (Bild 4.3). Beim Duplex-Gefüge 
lassen sich hingegen mit steigender Temperatur höhere Lebensdauern beobachten. 
Dieses Verhalten entspricht der bisher in der Literatur [23, 41, 151, 155] 
beschriebenen Temperaturabhängigkeit der Ermüdungslebensdauer von -Titan-
aluminiden unter Lufteinwirkung. Dabei scheint der Einfluss des Umgebungs-
mediums auf die Lebensdauer an Luft im spröden Bereich größer zu sein als die mit 
zunehmender Temperatur ansteigende Schwingbreite der plastischen Dehnung. Als 
Umgebungseinflüsse werden in der Literatur für den betrachteten Temperaturbereich 
hauptsächlich eine durch Wasserstoff hervorgerufene Versprödung und die bei 
höheren Temperaturen auftretende Oxidation angeführt. Dabei wird ebenfalls ein 
Einfluss der Mikrostruktur auf die umgebungsbedingten Schädigungen ange-
sprochen. 
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Bild 4.3: Temperaturabhängigkeit der Ermüdungslebensdauern der Mikrostrukturen Duplex und 
Fully-Lamellar unter LCF-Beanspruchung bei unterschiedlichen mechanischen Dehnungs-
amplituden; vergleichend sind von Bauer [155] an Luft und im Vakuum an der Legierung -
PX (entspricht in etwa der chem. Zusammensetzung von TNB-V5) mit Duplexgefüge ermit-
telte Werte dargestellt. 
 
4.2 Thermomechanisches Hochtemperaturermüdungs-
verhalten 
4.2.1 Wechselverformungsverhalten 
Um das Wechselverformungsverhalten unter thermomechanischer Beanspruchung 
geeignet beschreiben und in Abhängigkeit von der Phasenbeziehung, der 
mechanischen Dehnungsamplitude, dem Temperaturintervall und der Gefüge-
modifikation vergleichen zu können, werden im folgenden Absatz jeweils die 
Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei halber Bruchlastspielzahl NF/2 und die 
Wechselverformungskurven bis zum Bruch dargestellt. Dabei ist bei den Spannungs-
Dehnungs-Hysteresekurven die Spannung über der mechanischen Dehnung und bei 
den Wechselverformungskurven die Spannungsamplitude /2 und die 
Mittelspannung m über der Lastspielzahl aufgetragen. 
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Einfluss der Phasenbeziehung 
 
In Bild 4.4 sind die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven für die verschiedenen 
Phasenbeziehungen im Temperaturbereich 400°C bis 800°C bei einer mechanischen 
Dehnungsamplitude von mech = 5,75x10-3 am Beispiel des Gefügetyps Fully-
Lamellar dargestellt. Eine OP-Beanspruchung führt zu hohen Zugspannungen bei 
Untertemperatur (400°C) und zu vergleichsweise niedrigen Druckspannungen bei 
Obertemperatur (800°C) und somit zur Ausbildung einer Zugmittelspannung (Bild 
4.4a). Unter IP-Beanspruchung kommt es durch niedrige Zugspannungen bei 
Obertemperatur und hohe Druckspannungen bei Untertemperatur zur Ausbildung 
einer Druckmittelspannung (Bild 4.4a). Grund dafür ist die mit steigender Temperatur 
sinkende Festigkeit. Bei den CD- und CCD-Versuchen zeigen die Hysteresekurven 
nur geringe Unterschiede zwischen den jeweils bei Mitteltemperatur auftretenden 
Ober- und Unterspannungen (Bild 4.4b). Bemerkenswert ist die in Bezug auf den 
Ursprung des Spannungs-Dehnungs-Diagrammes annähernde Symmetrie der IP- 
und OP- bzw. CD- und CCD-Versuche. 
 
Bild 4.4: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven unter TMF-Beanspruchung im Temperaturbereich 
400-800°C für a) In-Phase und Out-Of-Phase Beanspruchung und b) Clockwise-Diamond 
und Counter-Clockwise-Diamond Beanspruchung mit mech /2 = 5,75x10-3 für das Gefüge 
Fully-Lamellar (R = -1, d/dt = 5,75x10-5 s-1) [47] 
 
Bild 4.5 zeigt die zugehörigen Wechselverformungskurven in Abhängigkeit von der 
Phasenbeziehung. Unabhängig vom Temperaturbereich kommt es bei allen 
Phasenbeziehungen zu einer zyklischen Sättigung der Spannungsamplitude. Diese 
tritt entweder von Versuchsbeginn an auf oder stellt sich nach einer geringen 
Anfangsentfestigung ein. Innerhalb eines Temperaturbereiches zeigen die unter-
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schiedlichen Phasenbeziehungen vergleichbare Spannungsamplituden. In allen 
Temperaturbereichen führt eine IP-Beanspruchung zu bis zum Bruch ansteigenden 
Druckmittelspannungen, während eine OP-Beanspruchung zu ebenfalls bis zum 
Bruch ansteigenden Zugmittelspannungen führt. Unter CD- und CCD-
Beanspruchung kommt es zu nahezu keinen bzw. deutlich geringeren Zug- oder 
Druckmittelspannungen. Unabhängig vom betrachteten Temperaturbereich und der 
aufgebrachten Dehnungsamplitude zeigen die IP-Versuche immer die längsten und 
die OP-Versuche immer die kürzesten Lebensdauern. Die Bruchlastspielzahlen der 
CD- und CCD-Versuche liegen zwischen denen der IP- und OP-Versuche und 
unterscheiden sich maximal um den Faktor drei. Innerhalb eines Temperatur-
bereiches lässt sich bei vergleichbaren Spannungsamplituden die Bruchlastspielzahl 
mit der Mittelspannung korrelieren. Hohe Zugmittelspannungen führen zu den 
geringsten und hohe Druckmittelspannungen zu den größten Bruchlastspielzahlen. 
Somit scheint die Größe der Mittelspannung bzw. der Oberspannung, diese verläuft 
direkt proportional zur Mittelspannung, unter den betrachteten Bedingungen ein 
lebensdauerbestimmender Faktor bei thermomechanischer Beanspruchung der 
untersuchten Legierung TNB-V5 zu sein. 
 
 
 
Bild 4.5: Wechselverformungskurven unter TMF-Beanspruchung im Temperaturbereich 400 - 800°C 
für die Phasenbeziehungen: In-Phase, Out-of-Phase, Clockwise-Diamond und Counter-
Clockwise-Diamond mit mech /2 = 5,75x10-3 für das Gefüge Fully-Lamellar (R = -1, d/dt = 
5,75x10-5 s-1) [47] 
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Einfluss der mechanischen Dehnungsamplitude 
 
Die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven der Versuche mit der größeren 
mechanischen Dehnungsamplitude mech = 6,50x10-3 zeigen bei höheren Werten 
der Ober- bzw. Unterspannungen ein analoges Verhalten zu den Hysteresekurven 
bei der kleineren mechanischen Dehnungsamplitude mech = 5,75x10-3. Beispielhaft 
dafür sind in Bild 4.6 die Hysteresekurven unter IP- und OP-Beanspruchung im 
Temperaturbereich 400 - 800°C für das Gefüge Near-Gamma bei den beiden 
verschiedenen Dehnungsschwingbreiten dargestellt. 
 
 
 
Bild 4.6 Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven unter TMF-Beanspruchung im Temperaturbereich 
400 - 800°C für In-Phase und Out-Of-Phase Beanspruchung mit mech /2 = 5,75x10-3 und 
6,50x10-3 für das Gefüge Near Gamma (R = -1, d/dt = 5,75x10-5 bzw. 6,50x10-5 s-1) [45,46]
 
Erhöht man also die mechanische Dehnungsamplitude mech von 5,75x10-3 auf 
6,50x10-3, so kommt es unabhängig vom Temperaturbereich und der Phasen-
beziehung zur Verkürzung der Lebensdauer. Dabei tritt eine erhöhte Spannungs-
amplitude auf und es kann zu einer leichten Erhöhung der Zug- bzw. 
Druckmittelspannung bei den OP- bzw. IP-Versuchen kommen. In Bild 4.7 ist dies 
beispielhaft anhand der Wechselverformungskurven für OP-Beanspruchungen mit 
mech = 5,75x10-3 und mech = 6,50x10-3 im Temperaturbereich 400 - 800°C für das 
Gefüge Near-Gamma dargestellt. 
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Bild 4.7: Wechselverformungskurven unter TMF-Beanspruchung im Temperaturbereich 400 - 800°C 
für die Phasenbeziehung Out-of-Phase mit unterschiedlichen mechanischen Dehnungsam-
plituden mech/2 für das Gefüge Near-Gamma (R = -1, d/dt = 5,75x10-5 bzw. 6,50x10-5 s-1)
 
Einfluss des Temperaturintervalls 
 
Der Einfluss des Temperaturintervalls auf das Wechselverformungsverhalten unter 
thermomechanischer Beanspruchung wird im Folgenden für die verschiedenen 
Phasenbeziehungen getrennt betrachtet. 
 
In Bild 4.8 sind in Abhängigkeit vom Temperaturbereich die Spannungs-Dehnungs-
Hysteresekurven (Bild 4.8a) und die zugehörigen Wechselverformungskurven (Bild 
4.8b) unter IP-Beanspruchung bei mech/2 = 5,75x10-3 am Beispiel des Duplex-
Gefüge dargestellt. Eine Beanspruchung im Temperaturintervall 400 – 650°C führt 
dabei zu deutlich höheren Zugspannungen als in den Temperaturintervallen 550 –
 800°C und 400 – 800°C. Dies ist anhand der bei positiver Maximaldehnung 
vorliegenden Temperatur (650°C bzw. 800°C) und den davon abhängigen Festig-
keitswerten erklärbar. Bemerkenswert erscheint, dass die Spannungs-Dehnungs-
Hysteresekurven in den Temperaturintervallen 550 – 800°C und 400 – 800°C nahezu 
gleiche Ober- und Unterspannungen sowie ähnlich große plastische Öffnungen 
aufweisen. Weiterhin ist der Unterschied der Festigkeiten zwischen 400°C und 550°C 
(siehe maximale Druckspannungen) kleiner als zwischen 650°C und 800°C (siehe 
maximale Zugspannungen). In Übereinstimmung mit der Annahme, dass die Höhe 
der Oberspannung lebensdauerbestimmend ist, zeigt der Versuch im 
Temperaturbereich 400 – 650°C die geringste Lebensdauer. Aufgrund der 
geringeren Oberspannungen zeigen die Versuche in den Temperaturintervallen 
550 – 800°C und 400 – 800°C deutlich längere Lebensdauern. Die Bruchlastspiel-
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zahlen dieser Temperaturintervalle sind vergleichbar. Bei den Versuchen mit der 
größeren mechanischen Dehnungsamplitude mech/2 = 6,50x10-3, die hier nicht 
gezeigt werden, wird ein ähnliches Verhalten beobachtet. Die Versuche im 
Temperaturbereich 400 – 650°C weisen deutlich höhere maximale Zugspannungen 
und meist die kürzesten Lebensdauern auf. 
 
Bild 4.8: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 (a) und zugehörige Wechselverformungs-
kurven (b) unter IP-Beanspruchung bei mech /2 = 5,75x10-3 für  das  Gefüge Duplex  (R = 
-1, d/dt = 5,75 - 9,20x10-5 s-1) [47] 
 
Bild 4.9 zeigt ebenfalls am Beispiel des Duplex-Gefüges die temperaturabhängigen 
Verläufe der Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven und der zugehörigen 
Wechselverformungskurven unter OP-Beanspruchung. Alle drei Temperaturintervalle 
weisen vergleichbare Spannungen bei maximaler Zugdehnung, also bei 
Minimaltemperatur, auf. Wie im Falle der IP-Beanspruchung unterscheiden sich die 
Hysteresekurven bei 550 – 800°C und 400 – 800°C sehr wenig. Sie weisen nahezu 
gleiche Ober- und Unterspannungen sowie ähnlich große plastische Öffnungen auf. 
Auch unter OP-Beanspruchung zeigt die Hysteresekurve im Temperaturintervall 
400 – 650°C eine deutlich geringere plastische Öffnung und einen bei Maximal-
temperatur (hier maximale Druckspannung) deutlich höheren Spannungswert im 
Vergleich zu den Hysteresekurven bei 550 – 800°C und 400 – 800°C. Somit wird 
auch unter OP-Beanspruchung deutlich, dass der Festigkeitsunterschied zwischen 
400°C und 550°C (hier maximale Zugspannungen) kleiner als der zwischen 650°C 
und 800°C (hier maximale Druckspannungen) ist. Betrachtet man die Lebensdauern 
unter OP-Beanspruchung, so zeigen auch hier die Versuche im Temperaturintervall 
400 – 650°C die geringsten Lebensdauern. Dabei wird deutlich, dass nicht allein die 
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Höhe der Oberspannung für das Versagen verantwortlich ist, denn die Versuche in 
den Temperaturintervallen 550 – 800°C und 400 – 800°C weisen bei nahezu 
gleichen Oberspannungen höhere Lebensdauern auf. Der Grund dafür könnte in der 
bei den Temperaturintervallen 550 – 800°C und 400 – 800°C in der Druckphase 
vorliegenden Temperatur von 800°C zu finden sein. Bei dieser Temperatur haben die 
-Titanaluminide eine deutlich verbesserte Verformbarkeit im Vergleich zu 
Temperaturen um 650°C. Somit können in den Temperaturintervallen 550 – 800°C 
und 400 – 800°C während der „warmen“ Druckbeanspruchung lokale, im Bereich der 
„kalten“ Zugbeanspruchung entstandene Spannungsspitzen durch plastische 
Verformung abgebaut werden. Die im Temperaturintervall 550 – 800°C höchsten 
Lebensdauern lassen sich somit auch mit der bei höheren Temperaturen verbes-
serten Verformbarkeit erklären. In diesem Temperaturintervall herrschen neben den 
in der „warmen“ Druckphase guten Verformungsbedingungen auch bessere 
Verformungsbedingungen, im Vergleich zu den Temperaturintervallen 400 – 650°C 
und 400 – 800°C, in der Zugphase. 
 
Bild 4.9: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 (a) und zugehörige Wechselverformungs-
kurven (b) unter OP-Beanspruchung bei mech /2 = 5,75x10-3 für  das Gefüge Duplex (R =  
-1, d/dt = 5,75 - 9,20x10-5 s-1) 
 
In Bild 4.10 sind in Abhängigkeit vom Temperaturbereich die Spannungs-Dehnungs-
Hysteresekurven (Bild 4.10a) und die zugehörigen Wechselverformungskurven (Bild 
4.10b) unter CD-Beanspruchung bei mech/2 = 5,75x10-3 am Beispiel des Gefüge-
typs Fully-Lamellar dargestellt. Wie bereits unter IP- und OP-Beanspruchung sind 
auch unter CD-Beanspruchung die Hysteresekurven in den Temperaturintervallen 
550 – 800°C und 400 – 800°C sehr ähnlich. Sie weisen fast identische Ober- und 
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Unterspannungen auf. Diese werden unter CD-Beanspruchung bei gleicher 
Temperatur, der jeweiligen Mitteltemperatur des aufgeprägten Temperaturintervalls, 
erreicht. Somit ist zwischen den Mitteltemperaturen 600°C und 675°C nur ein 
geringer Festigkeitsunterschied zu beobachten. Die Hysteresekurve im 
Temperaturintervall 400 – 650°C erreicht sowohl im Druck- als auch im Zugbereich 
höhere Spannungswerte. Die Festigkeiten bei 525°C unterscheiden sich damit 
deutlicher von denen bei 600°C bzw. 675°C. Bemerkenswert erscheint, dass die 
plastischen Öffnungen der Hysteresekurven bei allen drei Temperaturintervallen 
nahezu identisch sind. Unter IP- und OP-Beanspruchung zeigen die 
Hysteresekurven im Temperaturintervall 400 – 650°C deutlich geringere plastische 
Öffnungen als in den anderen beiden Temperaturintervallen. Wie bereits bei den 
Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven angedeutet, unterscheiden sich die 
Wechselverformungskurven unter CD-Beanspruchung in den Temperaturintervallen 
550 – 800°C und 400 – 800°C nur sehr gering. Im Vergleich dazu weisen die 
Spannungsamplituden im Temperaturintervall 400 – 650°C um ca. 20 % höhere 
Werte auf. Trotzdem zeigen die Lebensdauern unter CD-Beanspruchung nur geringe 
Unterschiede zwischen den verschiedenen Temperaturintervallen. 
 
Bild 4.10: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 (a) und zugehörige Wechselverformungs-
kurven (b) unter CD-Beanspruchung bei mech /2 = 5,75x10-3 für das Gefüge Fully-Lamellar 
(R = -1, d/dt = 5,75 - 9,20x10-5 s-1) 
 
Bild 4.11 zeigt, ebenfalls am Beispiel des Fully-Lamellar-Gefüges, die temperaturab-
hängigen Verläufe der Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven und der zugehörigen 
Wechselverformungskurven unter CCD-Beanspruchung. 
4 Ergebnisse 46 
Analog zur CD-Beanspruchung erreicht die Hysteresekurve im Temperaturintervall 
400 – 650°C sowohl im Druck- als auch im Zugbereich höhere Spannungswerte als 
die Hysteresekurven bei 550 – 800°C und 400 – 800°C. Während die plastischen 
Öffnungen in den Temperaturintervallen 550 – 800°C und 400 – 800°C nahezu 
identisch sind, zeigt die Hysteresekurve im Temperaturintervall 400 – 650°C einen 
etwas geringeren Wert. Der Unterschied fällt jedoch nicht so deutlich aus wie unter 
IP- und OP-Beanspruchung. Die Wechselverformungskurven zeigen ein ähnliches 
Verhalten wie unter CD-Beanspruchung. Die höchsten Spannungsamplituden 
werden im Temperaturintervall 400 – 650°C erreicht und sind mit den unter CD-
Beanspruchung auftretenden Werten (/2 = 750 MPa) identisch. Auch im 
Temperaturintervall 550 – 800°C treten fast identische Spannungsamplituden zur 
CD-Beanspruchung (/2 ≈ 625 MPa) auf. Im Temperaturintervall 400 – 800°C sind 
die Spannungsamplituden im Vergleich zur CD-Beanspruchung höher und weisen 
somit einen deutlicheren Unterschied zu den Spannungsamplituden im 
Temperaturintervall 550 – 800°C auf. Wie unter CD-Beanspruchung zeigen auch 
unter CCD-Beanspruchung die Lebensdauern nur geringe Unterschiede zwischen 
den verschiedenen Temperaturintervallen. 
 
Bild 4.11: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 (a) und zugehörige Wechselverformungs-
kurven (b) unter CCD-Beanspruchung bei mech /2 = 5,75x10-3 für das Gefüge Fully-
Lamellar (R = -1, d/dt = 5,75 - 9,20x10-5 s-1) 
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Einfluss der Mikrostruktur 
 
Der Einfluss der Gefügemodifikation auf das Wechselverformungsverhalten unter 
thermomechanischer Beanspruchung wird im Folgenden differenziert für die 
verschiedenen Temperaturintervalle betrachtet. 
 
In Bild 4.12 sind die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven und die zugehörigen 
Wechselverformungskurven für die verschiedenen Gefüge im Temperaturbereich 
400°C bis 800°C bei einer mechanischen Dehnungsamplitude von mech/2 = 
5,75x10-3 am Beispiel der Phasenbeziehung In-Phase dargestellt. Das Fully-Lamellar 
Gefüge weist sowohl unter Zug- als auch unter Druckbeanspruchung höhere 
Spannungen auf als das Near-Gamma und das Duplex-Gefüge, welche zueinander 
vergleichbare Spannungsamplituden zeigen (Bild 4.12a). Die plastischen Öffnungen 
der Hysteresekurven sind bei Near-Gamma und Duplex nahezu identisch und 
deutlich größer als bei Fully-Lamellar. Wie bereits in den Hystersekurven angedeutet, 
zeigt das Fully-Lamellar-Gefüge eine größere Spannungsamplitude (Bild 4.12b) als 
das Near-Gamma und das Duplex-Gefüge. Deren Spannungsamplituden verlaufen 
fast deckungsgleich. Die Verläufe der Mittelspannungen sind bei allen drei 
Gefügetypen ähnlich, wobei das Gefüge Fully-Lamellar tendenziell etwas geringere 
Werte aufweist. 
 
Bild 4.12: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 (a) und zugehörige Wechselverformungs-
kurven (b) im Temperaturbereich 400 – 800°C unter IP-Beanspruchung bei mech /2 = 
5,75x10-3 für die verschiedenen Mikrostrukturen (R = -1, d/dt = 5,75x10-5 s-1) [47] 
 
Bild 4.13 zeigt die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven und die zugehörigen 
Wechselverformungskurven für die verschiedenen Gefüge im Temperaturbereich 
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400°C bis 650°C, ebenfalls bei einer mechanischen Dehnungsamplitude von mech/2 
= 5,75x10-3 und am Beispiel der Phasenbeziehung In-Phase. Im Vergleich zum 
Verhalten bei 400 – 800°C fallen die Unterschiede der maximalen Zug- bzw. 
maximalen Druckspannungen zwischen den unterschiedlichen Mikrostrukturen 
geringer aus (Bild 4.13a). Deutliche Unterschiede zeigen jedoch die plastischen 
Öffnungen der Hysteresekurven. Diese ist beim Fully-Lamellar-Gefüge in etwa nur 
halb so groß wie beim Near-Gamma-Gefüge. Der Wert für das Gefüge Duplex liegt 
zwischen denen der beiden anderen. Die Niveaus der Spannungsamplituden (Bild 
4.13b) sind für alle drei Mikrostrukturen ähnlich. Während die Gefüge Fully-Lamellar 
und Duplex von Anfang an einen gesättigten Verlauf der Spannungsamplitude 
aufweisen, zeigt das Near-Gamma Gefüge anfänglich eine leichte Entfestigung mit 
anschließendem horizontalen Verlauf. Die Verläufe der Mittelspannungen sind für 
alle drei Mikrostrukturen nahezu deckungsgleich. 
 
Bild 4.13: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 (a) und zugehörige Wechselverformungs-
kurven (b) im Temperaturbereich 400 – 650°C unter IP-Beanspruchung bei mech /2 = 
5,75x10-3 für die verschiedenen Mikrostrukturen (R = -1, d/dt = 9,2x10-5 s-1) 
 
Die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven und die Wechselverformungskurven für 
den Temperaturbereich 550°C bis 800°C sind in Bild 4.14 für die verschiedenen 
Gefüge bei einer mechanischen Dehnungsamplitude von mech/2 = 5,75x10-3 am 
Beispiel der Phasenbeziehung In-Phase dargestellt. Analog dem Verhalten im 
Temperaturintervall 400°C bis 800°C weist das Fully-Lamellar Gefüge sowohl unter 
Zug- als auch unter Druckbeanspruchung die höchsten Spannungswerte auf (Bild 
4.14a). Das Duplex Gefüge erreicht etwas niedrigere Maximalspannungen als das 
Fully-Lamellar Gefüge, zeigt aber einen ähnlichen Verlauf der Spannungs-
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Dehnungs-Hysteresekurve. Das Gefüge Near-Gamma weist im Vergleich zu den 
beiden anderen Mikrostrukturen deutlich geringere Werte für die maximalen Zug- 
bzw. Druckspannungen auf. Besonders stark ist der Unterschied in der „warmen“ 
Zugphase ausgeprägt. Die plastischen Öffnungen der Hysteresekurven 
unterscheiden sich hingegen nicht so signifikant wie im Temperaturintervall 
400°C bis 800°C. Es sind jedoch die gleichen Tendenzen erkennbar. Das Gefüge 
Near-Gamma und das Duplex Gefüge haben vergleichbare plastische Öffnungen, 
währenddessen der Wert für das Gefüge Fully-Lamellar geringer ausfällt. Die 
Verläufe der Spannungsamplituden (Bild 4.14b) unterscheiden sich in diesem 
Temperaturintervall stärker als in den Temperaturintervallen 400°C bis 800°C und 
400°C bis 650°C. Nach anfänglich gleichen Werten zeigt zum Einen das Gefüge 
Fully-Lamellar eine stetige, leichte Zunahme und zum Anderen das Gefüge Near-
Gamma eine zuerst leichte und danach folgend eine deutlich stärkere Abnahme der 
Spannungsamplituden. Das Duplex Gefüge weist von Versuchsbeginn bis zum Bruch 
einen nahezu horizontalen Verlauf der Spannungsamplitude auf. Auch die Verläufe 
der Mittelspannungen weisen größere Unterschiede als in den beiden anderen 
Temperaturintervallen auf. Dabei fällt die im gesamten Verlauf höhere Druckmittel-
spannung des Near-Gamma Gefüges auf. 
 
Bild 4.14: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 (a) und zugehörige Wechselverformungs-
kurven (b) im Temperaturbereich 550 – 800°C unter IP-Beanspruchung bei mech /2 = 
5,75x10-3 für die verschiedenen Mikrostrukturen (R = -1, d/dt = 9,2x10-5 s-1) 
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4.2.2 Lebensdauerverhalten 
 
Da es unter thermomechanischer Beanspruchung zur Ausbildung signifikanter 
Mittelspannungen kommen kann, kann erwartet werden, dass die Beschreibung des 
Lebensdauerverhaltens mittels Dehnungswöhlerlinien nach Manson-Coffin oder nach 
Basquin nicht möglich ist. In Bild 4.15a (Auftragung nach Manson-Coffin) sind die 
plastischen Dehnungsamplituden pl /2 über den Bruchlastspielzahlen NF für die 
thermomechanischen Ermüdungsversuche in verschiedenen Temperaturbereichen 
(400 – 650°C, 550 – 800°C, 400 – 800°C), mit unterschiedlichen mechanischen 
Dehnungsamplituden (mech /2 = 5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3), unter verschiedenen 
Phasenbeziehungen (IP, OP, CD, CCD), für die unterschiedlichen Gefüge (FL, DP, 
NG) in doppelt logarithmischer Auftragung dargestellt. Unabhängig vom Gefüge ist 
der Verlauf der plastischen Dehnungsamplitude über der Bruchlastspielzahl nahezu 
horizontal, wodurch das Lebensdauerverhalten nicht sinnvoll beschrieben werden 
kann. In Bild 4.15b sind für dieselben Versuche die elastischen Dehnungsamplituden 
el /2 über den Bruchlastspielzahlen NF (Autragung nach Basquin) doppelt-
logarithmisch aufgetragen. Auch die elastische Dehnungsamplitude verläuft für alle 
drei Gefüge nahezu horizontal, wodurch auch hiermit keine befriedigende 
Beschreibung des Lebensdauerverhaltens möglich ist. 
 
Bild 4.15: Doppeltlogarithmische Auftragung a) der plastischen Dehnungsamplitude pl /2  und b) der 
elastischen Dehnungsamplitude el /2 über der Bruchlastspielzahl NF für thermomecha-
nische Ermüdungsversuche in verschiedenen Temperaturbereichen (400 – 650°C, 550 –
800°C, 400 – 800°C), mit unterschiedlichen mechanischen Dehnungsamplituden (mech/2 =
5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3), unter verschiedenen Phasenbeziehungen (IP, OP, CD, CCD), für 
unterschiedliche Gefüge (FL, DP, NG) 
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Abhilfe bieten an dieser Stelle Schädigungsparameter, welche den Einfluss von 
Mittelspannungen berücksichtigen [151]. Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine 
Evaluierung von verschiedenen Schädigungsparametern zur Beschreibung des 
Lebensdauerverhaltens von Titanaluminiden unter thermomechanischer Bean-
spruchung durchgeführt (siehe Anhang 4). Dabei zeigten der Schädigungsparameter 
PSWT nach Smith, Watson und Topper [163] und der Schädigungsparameter PHL 
nach Haibach und Lehrke [164] die besten Ergebnisse. Ein Vergleich dieser beiden 
Schädigungsparameter ist in Bild 4.16 gegeben. Dabei ist der jeweilige Schädigungs-
parameter über der Bruchlastspielzahl doppeltlogarithmisch aufgetragen. 
 
Bild 4.16: Doppeltlogarithmische Auftragung des Schädigungsparameters a) PSWT und b) PHL über der 
Bruchlastspielzahl NF für thermomechanische Ermüdungsversuche in verschiedenen Tem-
peraturbereichen (400 – 800°C, 550 – 800°C), mit unterschiedlichen mechanischen Deh-
nungsamplituden (mech /2 = 5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3), unter verschiedenen Phasenbezie-
hungen (IP, OP, CD, CCD), für unterschiedliche Gefüge (FL, DP, NG) [47] 
 
Der Schädigungsparameter PSWT nach Smith, Watson und Topper (Bild 4.16a) wird 
aus der Oberspannung , der mechanischen Dehnungsamplitude mech /2 (siehe 
Bild 4.17) und dem Elastizitätsmodul E nach 
 
E
2
P mechOSWT   (5)
 
bestimmt. Der Schädigungsparameter PHL nach Haibach und Lehrke (Bild 4.16b) 
wird aus der effektiven Schwingbreite der Spannung eff, der effektiven 
Schwingbreite der mechanischen Dehnung eff (siehe Bild 4.17) und ebenfalls dem 
Elastizitätsmodul E nach 
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EP effeffHL   (6)
 
bestimmt. Hierbei ist eff der Betrag der Dehnung im aufsteigenden Ast der --
Hystersekurve, bei dem positive Spannungen auftreten und eff das entsprechende 
Spannungsintervall. 
 
 
 
Bild 4.17: Zur Bestimmung der Schädigungsparameter PSWT und PHL verwendete Spannungen und 
Dehnungen 
 
Dabei werden die Spannungs- und die Dehnungswerte bei halber Bruchlastspielzahl 
NF/2 verwendet. Als Wert für E wird der bei der jeweiligen Oberspannung gültige 
Elastizitätsmodul eingetragen. Dieser ist von der zu diesem Zeitpunkt vorliegenden 
Temperatur, welche wiederum von der aufgebrachten Phasenbeziehung und dem 
angewandten Temperaturbereich bestimmt wird, abhängig. Der temperaturab-
hängige Elastizitätsmodul kann für die untersuchte Legierung TNB-V5 im 
Temperaturbereich 23 – 1000°C vereinfachend mit der linearen Beziehung 
 





22 mm
N184845]K[T
Kmm
N265,44)T(E  (7)
 
beschrieben werden. Grundlage der Gleichung (7) sind eigene Messungen, bei 
denen die E-Moduln aus den Entlastungsgeraden von LCF-Versuchen bei 400°C, 
600°C und 800°C bestimmt wurden, Zugversuche von Schallow [41] im Temperatur-
bereich 500 – 750°C und Messungen von Brookes [165] mit der Resonanzmethode. 
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Bild 4.18: Temperaturabhängigkeit des E-Moduls der Legierung TNB-V5 nach eigenen Messungen, 
Schallow [41] und Brookes [165] 
 
Die Verwendung von Elastizitätsmoduln bei einer anderen, in den Versuchen 
auftretenden Temperatur (z.B. bei Maximal- oder Mitteltemperatur) hat keinen 
signifikanten Einfluss auf die Beschreibung des Ermüdungsverhaltens mittels der 
Schädigungsparameter PSWT und PHL. 
 
Analog dem Wechselverformungsverhalten wird im Folgenden auch das 
Lebensdauerverhalten unter thermomechanischer Beanspruchung in Abhängigkeit 
von der Phasenbeziehung, der mechanischen Dehnungsamplitude, dem Tempera-
turintervall und der Gefügemodifikation dargestellt. 
 
Einfluss der Phasenbeziehung 
 
In Bild 4.19 sind der Schädigungsparameter PSWT nach Smith, Watson und Topper 
(a) und der Schädigungsparameter PHL nach Haibach und Lehrke (b) über der 
Bruchlastspielzahl NF doppeltlogarithmisch aufgetragen. Um den Einfluss der 
Phasenbeziehung darzustellen, sind alle Wertepaare unabhängig vom Tempera-
turbereich, von der mechanischen Dehnungsamplitude und von der Mikrostruktur 
nach der jeweiligen Zyklusform (IP, OP, CD, CCD) gekennzeichnet. Wie bereits beim 
Vergleich der Wechselverformungskurven deutlich wurde, führt eine OP-
Beanspruchung zu deutlich niedrigeren Lebensdauern als eine IP-Beanspruchung. 
Die Belastungspfade CD und CCD führen zu vergleichbaren Bruchlastspielzahlen, 
welche zwischen denen der OP- und der IP-Beanspruchung liegen. 
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Bild 4.19: Doppeltlogarithmische Auftragung des Schädigungsparameters a) PSWT und b) PHL über der 
Bruchlastspielzahl NF für thermomechanische Ermüdungsversuche in Abhängigkeit der 
Phasenbeziehung (IP, OP, CD, CCD) in verschiedenen Temperaturbereichen (400 – 650°C, 
550 – 800°C, 400 – 800°C), mit unterschiedlichen mechanischen Dehnungsamplituden 
(mech /2 = 5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3), für unterschiedliche Gefüge (FL, DP, NG) 
 
Einfluss der mechanischen Dehnungsamplitude 
 
Wie aus der isothermen Ermüdung bekannt, führt auch bei der thermomechanischen 
Ermüdung von Titanaluminiden eine Erhöhung der Dehnungsbeanspruchung zu 
einer Verkürzung der Lebensdauer. Die Erhöhung der mechanischen Dehnungs-
amplitude von mech /2 = 5,75x10-3 auf mech /2 = 6,50x10-3 führt unter den betrach-
teten Bedingungen zu einer Abnahme der Bruchlastspielzahl um ca. 10 – 60 %. Der 
Einfluss der mechanischen Dehnungsamplitude ist bei der Beschreibung des 
Ermüdungsverhaltens direkt im jeweiligen Schädigungsparameter in Form einer 
Dehnung (mech bzw. eff) und einer resultierenden Spannung enthalten. 
 
Einfluss des Temperaturintervalls 
 
In Bild 4.20 sind der Schädigungsparameter PSWT (a) und der Schädigungsparameter 
PHL (b) über der Bruchlastspielzahl NF doppeltlogarithmisch aufgetragen. Um die 
Abhängigkeit der Lebensdauer bzw. des Schädigungsparameters vom Tempera-
turintervall beschreiben zu können, sind in der Abbildung Trendlinien für die 
verschiedenen Temperaturintervalle dargestellt. Jede Trendlinie basiert dabei auf 
allen Versuchen des jeweiligen Temperaturintervalls, das heisst, unterschiedliche 
mechanische Dehnungsamplituden (mech /2 = 5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3), verschie-
dene Phasenbeziehungen (IP, OP, CD, CCD) und auch unterschiedliche Mikro-
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strukturen (FL, DP, NG) sind gemeinsam beschrieben. Die Lebensdauerverläufe der 
Temperaturbereiche 550 – 800°C und 400 – 800°C sind in erster Näherung 
vergleichbar, wobei der Bereich 550 – 800°C eine etwas geringere Steigung 
aufweist. Die Trendlinie des Temperaturbereiches 400 – 650°C verläuft im Vergleich 
deutlich flacher und steht somit für eine höhere Sensitivität der Bruchlastspielzahl 
vom Schädigungsparameter, also von der Beanspruchungshöhe. Dass die Proben in 
den Temperaturbereichen, welche den Spröd-Duktil-Übergang beinhalten, bei hohen 
mechanischen Beanspruchungen (log PSWT > 2,92 bzw. log PHL > 3) im Vergleich zu 
den Proben im Temperaturbereich 400 – 650°C höhere Lebensdauern aufweisen, 
wird auf die höhere Duktilität und somit das Vermögen, lokal auftretende Überlasten 
durch plastische Deformation abzubauen, zurückgeführt. Die bei niedrigeren 
mechanischen Beanspruchungen (log PSWT < 2,91 bzw. log PHL < 2,95) wiederum 
höheren Lebensdauern der Proben des Temperaturbereiches 400 – 650°C sind 
durch geringe plastische Dehnungsschwingbreiten und erhöhte Festigkeiten 
erklärbar. Es ist jedoch zu beachten, dass der Streubereich der Bruchlastspielzahlen 
aufgrund des eher spröden Werkstoffverhaltens im Bereich 400 – 650°C 
(Temperaturen unterhalb des Spröd-Duktil-Übergangs) deutlich größer als in den 
anderen beiden Temperaturbereichen ausfällt. Dieser Umstand hat einen sehr 
starken Einfluss auf die Güte der Lebensdauervorhersage (siehe Bild 5.1). 
 
Bild 4.20: Doppeltlogarithmische Auftragung des Schädigungsparameters a) PSWT und b) PHL über der 
Bruchlastspielzahl NF für thermomechanische Ermüdungsversuche in Abhängigkeit des 
Temperaturbereiches (400 – 650°C, 550 – 800°C, 400 – 800°C) mit unterschiedlichen me-
chanischen Dehnungsamplituden (mech /2 = 5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3), verschiedenen 
Phasenbeziehungen (IP, OP, CD, CCD), für unterschiedliche Gefüge (FL, DP, NG) 
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Einfluss der Mikrostruktur 
 
Bild 4.21 zeigt ebenfalls die Schädigungsparameter PSWT (a) und PHL (b) über der 
Bruchlastspielzahl NF in doppeltlogarithmischer Auftragung. Dabei ist jeweils für alle 
Datenpaare eines Mikrostrukturtyps, unabhängig von der mechanischen 
Dehnungsamplitude, der Phasenbeziehung und des Temperaturbereiches, eine 
Trendlinie dargestellt. 
Die Trendlinien von Near-Gamma und Duplex unterscheiden sich bei hohen PSWT- 
bzw. PHL-Werten noch etwas voneinander und nähern sich mit steigenden 
Lebensdauern respektive fallenden Werten des Schädigungsparameters immer 
weiter an. Die Trendlinie des Typs Fully-Lamellar liegt etwas deutlicher oberhalb der 
NG- und FL-Linien, wobei auch hier mit steigenden Bruchlastspielzahlen und somit 
fallenden PSWT- bzw. PHL-Werten eine Annäherung an die beiden anderen 
Mikrostrukturtypen zu sehen ist. Festzuhalten bleibt, dass die Mikrostrukturtypen 
Near-Gamma und Duplex unter allen Versuchsbedingungen vergleichbare 
Ermüdungslebensdauern zeigen und die Fully-Lamellar-Mikrostruktur unter gleicher 
Beanspruchung tendenziell höhere Lebensdauern aufweist, wobei die Unterschiede 
innerhalb der Streubänder liegen. 
 
Bild 4.21: Doppeltlogarithmische Auftragung des Schädigungsparameters a) PSWT und b) PHL über der 
Bruchlastspielzahl NF für thermomechanische Ermüdungsversuche in verschiedenen Tem-
peraturbereichen (400 – 650°C, 550 – 800°C, 400 – 800°C) mit unterschiedlichen mecha-
nischen Dehnungsamplituden (mech /2 = 5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3), verschiedenen Pha-
senbeziehungen (IP, OP, CD, CCD) in Abhängigkeit des Gefüges (FL, DP, NG) 
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Einfluss des Oberflächenzustandes 
 
Um Aussagen zum Einfluss des Oberflächenzustandes auf das thermomechanische 
Ermüdungsverhalten treffen zu können, wurden 4 vergleichend zu prüfende Proben 
(Mikrostruktur: 3 x Duplex und 1 x Near-Gamma) nicht elektropoliert. Diese Proben 
wiesen somit fertigungsbedingte Eigenspannungen, besonders im oberflächennahen 
Bereich, und die in Absatz 3.2 angegeben Rauheitswerte auf. Die vergleichenden 
thermomechanischen Ermüdungsversuche erfolgten alle unter In-Phase 
Beanspruchung in den drei Temperaturbereichen (400 – 650°C, 550 – 800°C, 400 –
 800°C). Die Bruchlastspielzahlen der unpolierten Proben und der polierten 
Referenzproben sind in Tabelle 4.1 aufgelistet. 
 
Tabelle 4.1: Vergleich der Bruchlastspielzahlen im polierten und im unpolierten Zustand bei gleicher 
TMF-Beanspruchung (In-Phase) [47] 
Temperatur [°C] mech/2 Gefüge unpoliertFN  poliertFN  poliert
F
unpoliert
F
N
N
 
400 - 650 5,75 x 10-3 Duplex 1033 742 1,39 
550 - 800 5,75 x 10-3 Duplex 1758 2260 0,78 
400 - 800 5,75 x 10-3 Duplex 1163 1536 0,76 
550 - 800 6,50 x 10-3 Near-Gamma 1244 1423 0,87 
 
Im Temperaturbereich 400 – 650°C, also im Bereich des spröden Werkstoff-
verhaltens, weist die unpolierte Probe eine um ca. 40 % höhere Lebensdauer als die 
polierte Referenzprobe auf. Im Temperaturbereich 550 – 800°C, welcher unter 
Beachtung der Spröd-Duktil-Übergangstemperatur von ca. 750°C [41, 155] als 
Bereich erhöhter Duktilität betrachtet wird, zeigen die unpolierten Proben um ca. 
20 % (Duplex) bzw. ca. 10 % (Near-Gamma) niedrigere Bruchlastspielzahlen als die 
polierten Proben. Im das spröde und das duktilere Materialverhalten umfassenden 
Temperaturbereich 400 – 800°C weist die Probe mit unpolierter Oberfläche ebenfalls 
eine um ca. 25 % niedrigere Lebensdauer als die Vergleichsprobe mit polierter 
Oberfläche auf. Zusammenfassend lässt sich jedoch feststellen, dass beim Vergleich 
der Versuche mit feingedrehter Oberfläche (Ra = 0,32 µm) und der Versuche mit 
elektropolierter Oberfläche (Ra = 0,19 µm) kein eindeutiger Einfluss des Ober-
flächenzustandes auf die Ermüdungslebensdauer unter thermomechanischer 
Beanspruchung erkennbar war. Die Bruchlastspielzahlen der vier Versuche mit 
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feingedrehtem Oberflächenzustand bewegten sich im normalen Streubereich dieser 
Werkstoffklasse. Der Vergleich der Bruchflächen zwischen den polierten und den 
unpolierten Proben ergab keine signifikanten Unterschiede. 
 
4.3 Vergleich des isothermen und des thermomechani-
schen Hochtemperaturermüdungsverhaltens 
Unabhängig von der aufgebrachten Dehnungsamplitude liegen die Bruchlastspiel-
zahlen der LCF-Versuche bei 400°C zwischen den Bruchlastspielzahlen der OP- und 
IP-Versuche, deren Temperaturbereiche 400°C beinhalten. Das gleiche Verhalten ist 
bei den LCF-Versuchen bei 800°C zu beobachten (vgl. Anhang 3). 
 
Bild 4.22: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei NF/2 bei mech/2 = 6,50x10-3 unter IP- und OP-
Beanspruchung im Temperaturbereich 400 – 800°C. Zusätzlich eingetragen sind die LCF- 
Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven bei gleicher Dehnungsamplitude bei a) 400°C und 
b) 800°C. (Gefüge Near-Gamma, R = -1, d/dt = 6,50x10-5 [TMF] bzw. 4x10-3 [LCF]) [46] 
 
In Bild 4.22 sind die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven der IP- und OP-
Beanspruchung bei mech/2 = 6,50x10-3 im Temperaturbereich 400 – 800°C und die 
Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven der LCF-Referenzversuche bei 400°C und 
800°C gegenübergestellt. Die in den IP- und OP-Versuchen bei 400°C auftretenden 
Spannungen (IP: 400°C bei maximaler Druckdehnung und OP: 400°C bei maximaler 
Zugdehnung) entsprechen in etwa den Spannungen bei maximaler Druck- bzw. 
Zugdehnung im LCF-Versuch bei 400°C (Bild 4.22a), wobei die Spannungen der 
TMF-Versuche immer etwas höher sind. Die in den IP- und OP-Versuchen bei 800°C 
auftretenden Spannungen sind jedoch nicht mit den Spannungen bei maximaler 
Druck- bzw. Zugdehnung im LCF-Versuch bei 800°C vergleichbar (Bild 4.22b). Eine 
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Lebensdauerabschätzung für OP-beanspruchte Bauteile wäre also auf der Basis 
isotherm ermittelter Daten nicht konservativ. 
 
Bild 4.23: Doppeltlogarithmische Auftragung des Schädigungsparameters a) PSWT und b) PHL über der 
Bruchlastspielzahl NF für isotherme Ermüdungsversuche bei 400°C, 600°C und 800°C 
(mech /2 = 5,75x10-3 bzw. 6,50x10-3). Weiterhin dargestellt sind die Trendlinien für die 
thermomechanischen Ermüdungsversuche in den Temperaturbereichen 550 – 800°C und 
400 – 800°C (siehe Bild 4.16a und b) 
 
In Bild 4.23 sind für die isothermen Ermüdungsversuche der Schädigungsparameter 
PSWT (a) und der Schädigungsparameter PHL (b) über der Bruchlastspielzahl NF 
doppeltlogarithmisch aufgetragen. Weiterhin sind die Trendlinien der thermo-
mechanischen Ermüdungsversuche in den Temperaturbereichen 550 – 800°C und 
400 – 800°C (siehe Bild 4.16a und b) dargestellt. Beim Schädigungsparameter PSWT 
(Bild 4.23a) liegen sowohl der LCF-Versuch bei 600°C als auch die LCF-Versuche 
bei 800°C recht nahe an der Trendlinie der TMF-Versuche. Die LCF-Versuche bei 
400°C hingegen zeigen deutliche Abweichungen von der Trendlinie der TMF-
Versuche. Der Anstieg einer Trendlinie für die LCF-Versuche bei 400°C würde 
wesentlich flacher ausfallen. Beim Schädigungsparameter PHL (Bild 4.23b) sind im 
Vergleich zu PSWT sowohl beim LCF-Versuch bei 600°C als auch bei den LCF-
Versuchen bei 800°C größere Abweichungen von der Trendlinie der TMF-Versuche 
zu beobachten. Die LCF-Versuche bei 400°C weichen auch beim 
Schädigungsparameter PHL, wie schon bei PSWT, deutlich von der Trendlinie der 
TMF-Versuche ab. Der Verlauf einer Trendlinie für die LCF-Versuche bei 400°C 
würde hier sogar einen nahezu horizontalen Verlauf aufweisen. Es bedarf 
weiterführender, systematischer Untersuchungen, um festzustellen, inwieweit 
isotherme Ermüdungsversuche geeignet sind, um das Lebensdauerverhalten von -
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Titanaluminiden unter thermomechanischer Beanspruchung hinreichend genau 
vorhersagen zu können. Die hier vorliegenden Ergebnisse deuten an, dass LCF-
Versuche bei der Maximal- bzw. der Mitteltemperatur der TMF-Beanspruchung in 
Verbindung mit der Bewertung mittels des Schädigungsparameters PSWT zur Vorher-
sage von Lebensdauern unter TMF-Beanspruchung geeignet sein könnten. 
 
4.4 Mikrostruktur nach TMF-Beanspruchung 
In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der rasterelektronen- und der 
transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen an thermomechanisch 
ermüdeten Proben vorgestellt. 
Mittels der rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen sollte der Einfluss der 
thermomechanischen Beanspruchung auf die Stabilität der Mikrostruktur bestimmt 
werden. Beim Vergleich der Mikrostrukturen vor und nach der Beanspruchung 
wurden bei keinem der drei untersuchten Mikrostrukturtypen signifikante Unter-
schiede festgestellt. Beispielhaft sind in Bild 4.24a die Mikrostruktur vor der TMF-
Beanspruchung und in Bild 4.24b die Mikrostruktur einer Probe (Near-Gamma), 
welche unter IP-Beanspruchung im Temperaturbereich 400 – 800°C bei mech/2 
= 5,75x10-3 bis zum Bruch bei NF = 802 verformt wurde, dargestellt. Der Befund der 
mikrostrukturellen Stabilität der Legierung TNB-V5 unter den betrachteten thermo-
mechanischen Beanspruchungsbedingungen steht im Einklang mit Untersuchungen 
von Schallow [41], welcher die erhöhte mikrostrukturelle Stabilität auf eine reduzierte 
Diffusionskinetik, hervorgerufen durch das Legieren mit Nb, zurückführt. 
 
  
Bild 4.24: Near-Gamma, REM, BSE-Kontrast, Strangpressrichtung und Probenachse horizontal 
 a) Ausgangszustand 
 b) nach IP-Beanspruchung im Temperaturbereich 400 – 800°C bei mech/2 = 5,75x10-3 
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Ziel der transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen war die 
Charakterisierung der Verformungsmechanismen und deren Ausprägung unter den 
verschiedenen thermomechanischen Beanspruchungsbedingungen. Um den Einfluss 
des Temperaturintervalls (duktiles oder sprödes Werkstoffverhalten) auf die 
Verformungsmechanismen zu untersuchen, wurden bei allen drei Mikrostrukturtypen 
jeweils Aufnahmen vor und nach einer In-Phase-Beanspruchung im Temperatur-
intervall 550 – 800°C bzw. 400 – 650°C angefertigt. Zur Bestimmung des Einflusses 
der Phasenbeziehung wurden beim Mikrostrukturtyp Duplex zusätzlich Aufnahmen 
nach einer Out-Of-Phase Beanspruchung im Temperaturintervall 550 – 800°C 
gemacht. 
Bild 4.25a zeigt den Ausgangszustand des Mikrostrukturtyps Near-Gamma. Dieser 
weist eine sehr geringe Versetzungs- und Zwillingsdichte auf. Weiterhin sind die 
Mikrostrukturen nach einer In-Phase-Beanspruchung bei 550 – 800°C (Bild 4.25b) 
und bei 400 – 650°C (Bild 4.25c) dargestellt. Wie erwartet, erfolgt die plastische 
Verformung durch Zwillingsbildung und die Bewegung von Versetzungen [65]. Im 
Vergleich zum Ausgangszustand zeigen die thermomechanisch ermüdeten Zustände 
eine höhere Versetzungsdichte und eine größere Anzahl an Zwillingen. Dies deckt 
sich mit den Untersuchungen von Christ et al. [23, 24, 41, 155, 156], bei welchen 
nach TMF-Beanspruchungen Einfachversetzungen und mechanische Zwillinge 
beobachtet wurden. Dass die im Bereich 550 – 800°C ermüdete Probe eher 
Versetzungen und die im Bereich 400 – 650°C ermüdete Probe eher Zwillinge 
aufweist, steht jedoch im Kontrast zu den o.g. Untersuchungen von Christ und zu 
Untersuchungen zur Mikrostruktur nach LCF-Beanspruchung von Appel [13] und 
Singh [99], welche jeweils vermehrte Zwillingsbildung mit steigender Temperatur 
beschreiben. Da sich die hier beschriebenen Ergebnisse jeweils nur auf eine 
untersuchte Probe beziehen, müssen weiterführende Untersuchungen aufklären, ob 
hier tatsächlich signifikante Unterschiede vorliegen. 
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Bild 4.25: Near-Gamma; TEM; Hellfeld; 002 Reflex
 
a) Ausgangszustand 
b) 550 – 800°C; IP; mech/2 = 6,50x10-3; NF = 1536
c) 400 – 650°C; IP; mech/2 = 6,50x10-3; NF = 618 
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In Bild 4.26 sind der Ausgangszustand (a, b) und die Mikrostrukturen nach einer In-
Phase-Beanspruchung bei 550 – 800°C (c, d) bzw. bei 400 – 650°C (e, f) für den 
Mikrostrukturtyp Duplex dargestellt. Dabei werden jeweils die lamellaren (Bild 
4.26a, c, e) und die globularen Bereiche (Bild 4.26b, d, f) betrachtet. Im lamellaren 
Bereich (Bild 4.26a) sind im Ausgangszustand nur vereinzelt Versetzungen und 
nahezu keine Zwillinge zu beobachten. Auch der globulare Bereich (Bild 4.26b) weist 
im Ausgangszustand in Analogie zum Typ Near-Gamma eine sehr geringe 
Versetzungs- und Zwillingsdichte auf. Die TMF-Beanspruchung im Temperatur-
bereich 550 – 800°C führt sowohl in den lamellaren (Bild 4.26c) als auch in den 
globularen Bereichen (Bild 4.26d) zu einer hohen Versetzungsaktivität. Nach der 
TMF-Beanspruchung im Bereich 400 – 650°C sind in den lamellaren Bereichen (Bild 
4.26e) eine erhöhte Versetzungsdichte und in den globularen Bereichen (Bild 4.26f) 
vermehrt Zwillinge zu finden. Vergleicht man die Mikrostrukturen der lamellaren 
Bereiche nach der Beanspruchung bei 550 – 800°C (Bild 4.26c) und bei 400 – 650°C 
(Bild 4.26e), so sind bei beiden eine hohe Dichte an Versetzungen und kaum 
Zwillinge zu beobachten. Im Gegensatz dazu treten in den globularen Bereichen des 
Typs Duplex, vergleichbar zu den Beobachtungen beim Typ Near-Gamma, im 
Bereich 550 – 800°C (Bild 4.26d) eher Versetzungen und im Bereich 400 – 650°C 
(Bild 4.26f) eher Zwillinge als Träger der Verformung auf. 
 
Bild 4.27a zeigt den Ausgangszustand des Mikrostrukturtyps Fully-Lamellar. Auch 
hier sind im Ausgangszustand nur vereinzelt Versetzungen oder Zwillinge zu 
beobachten. Die Mikrostruktur nach der In-Phase-Beanspruchung bei 550 – 800°C 
ist in Bild 4.27b und die Mikrostruktur nach der Beanspruchung bei 400 – 650°C in 
Bild 4.27c dargestellt. Im Vergleich zum Ausgangszustand zeigen sowohl der im 
niedrigeren als auch der im höheren Temperaturbereich thermomechanisch 
ermüdete Zustand eine erhöhte Versetzungsaktivität. Genau wie in den lamellaren 
Bereichen des Typs Duplex, sind auch beim Typ Fully-Lamellar kaum Zwillinge zu 
beobachten. 
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Bild 4.26: Duplex; TEM; Hellfeld; 002 Reflex [47] 
 a) Ausgangszustand; lamellarer Bereich 
 b) Ausgangszustand; globularer Bereich 
 c) 550 – 800°C; IP; lamellarer Bereich; mech/2 = 5,75x10-3; NF = 2260 
 d) 550 – 800°C; IP; globularer Bereich; mech/2 = 5,75x10-3; NF =2260 
 e) 400 – 650°C; IP; lamellarer Bereich; mech/2 = 5,75x10-3; NF = 742 
 f)  400 – 650°C; IP; globularer Bereich; mech/2 = 5,75x10-3; NF = 742 
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Bild 4.27: Fully-Lamellar; TEM; Hellfeld; 
 002 Reflex 
 
a) Ausgangszustand 
b) 550 – 800°C; IP; mech/2 = 5,75x10-3; NF = 2201
c) 400 – 650°C; IP; mech/2 = 5,75x10-3; NF = 3182
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Beim Vergleich der Verformungscharakteristika der drei Mikrostrukturtypen ist 
festzustellen, dass der Typ Near-Gamma mit dem globularen Bereich des Typs 
Duplex und der Typ Fully-Lamellar mit dem lamellaren Bereich des Typs Duplex 
vergleichbar ist. Sowohl Near-Gamma als auch die globularen Bereiche des Duplex-
Typs zeigen bei Beanspruchung im Temperaturbereich 400 – 650°C eher Zwillinge 
und im Temperaturbereich 550 – 800°C eher Versetzungen. In den lamellaren 
Bereichen des Typs Duplex sind genau wie im Typ Fully-Lamellar in beiden 
Temperaturbereichen eine im Vergleich zum jeweiligen Ausgangszustand erhöhte 
Versetzungsdichte und kaum Zwillinge zu finden. 
Diese Ergebnisse sind insofern konsistent, da sowohl die Spannungsamplituden als 
auch die Lebensdauern der betrachteten Gefügevarianten wenige Unterschiede 
aufweisen. 
 
Um Aussagen zu mikrostrukturellen Unterschieden zwischen In-Phase und Out-Of-
Phase beanspruchten Proben treffen zu können, wurden zusätzlich beim 
Mikrostrukturtyp Duplex Aufnahmen nach einer Out-Of-Phase Beanspruchung mit 
mech/2 = 5,75x10-3 im Temperaturintervall 550 – 800°C gemacht. Bild 4.28a zeigt 
die entsprechende Mikrostruktur im globularen Bereich. Diese weist mit ihrer hohen 
Versetzungsdichte und nur geringen Anzeichen von mechanischer Zwillingsbildung 
vergleichbare Charakteristika zur Mikrostruktur nach entsprechender In-Phase-
Beanspruchung (vgl. Bild 4.28b) auf. Obwohl sich die Lebensdauern der OP- und IP-
Proben deutlich unterscheiden, sind keine signifikanten qualitativen Unterschiede in 
den Mikrostrukturen nach der Ermüdung erkennbar. 
Wie bei den rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurde auch bei den 
transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen bei keinem der drei 
Mikrostrukturtypen Anzeichen für eine mikrostrukturelle Instabilität, z.B. dynamische 
Rekristallisation, beobachtet. 
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Bild 4.28: Duplex; globularer Bereich; TEM; Hellfeld; 002 Reflex; 550 – 800°C 
 a) OP; mech/2 = 5,75x10-3; NF = 82 
 b) IP; mech/2 = 5,75x10-3; NF = 2260 
 
4.5 Oxidation 
Um Aussagen zum während der thermomechanischen Beanspruchung auftretenden 
Oxidschichtwachstum treffen zu können, wurden die Dicken der Oxidschichten an 
verschiedenen Proben nach deren Versagen bestimmt. Zur Charakterisierung des 
Einflusses des Temperaturbereiches auf das Oxidschichtwachstum wurden drei Pro-
ben mit gleichem Gefüge (Duplex) und gleicher mechanischer Beanspruchung, aber 
unterschiedlichen Temperaturbereichen (400 – 650°C, 550 – 800°C, 400 – 800°C), 
zum Vergleich ausgewählt. Um einen eventuellen Einfluss des Gefüges auf das 
Oxidschichtwachstum zu überprüfen, wurden die Schichtdicken ebenfalls an Proben 
mit Near-Gamma und Fully-Lamellar Gefügen im Temperaturbereich 550 - 800°C 
und gleicher mechanischer Beanspruchung bestimmt. In Tabelle 4.2 sind die 
Oxidschichtdicken in Abhängigkeit des Temperaturbereiches und des Gefüges 
dargestellt. Zusätzlich sind die zugehörigen Prüfdauern angegeben. 
Im elektropolierten Ausgangszustand ist keine Oxidschicht vorhanden. Nach einer 
thermomechanischen Ermüdungsbeanspruchung zeigen die Proben mit Duplex 
Gefüge unabhängig vom aufgebrachten Temperaturintervall jeweils eine 
Schichtdicke von ca. 2 – 3 µm. Auch die Prüfdauer, welche bis zu einem Faktor 3 
variiert, hat unter den betrachteten Bedingungen keinen signifikanten Einfluss auf die 
Dicke der Schicht. Die Proben mit Near-Gamma und mit Fully-Lamellar Gefüge 
weisen im Temperaturintervall 550 – 800°C Schichtdicken von ca. 3 µm auf. Da dies 
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in etwa auch dem Wert des Duplex Gefüges entspricht, ist unter den betrachteten 
Bedingungen keine Abhängigkeit der Oxidschichtdicke vom Gefüge zu erkennen. 
Untersuchungen von Haanappel [166] und Pérez [167] stellen ebenfalls einen eher 
vernachlässigbaren Einfluss des Gefüges auf das Oxidationsverhalten fest. 
 
Tabelle 4.2: Bei TMF-Versuchen (IP) aufgetretene Oxidschichtdicken 
Gefügetyp Prüftemperatur T [°C] Prüfdauer t [h] Oxidschichtdicke s [µm] 
Duplex 0 0 - 
Duplex 400 – 650 52 2 - 3 
Duplex 550 – 800 157 2 - 3 
Duplex 400 – 800 158 2 - 3 
Near-Gamma 550 – 800 114 3 
Fully-Lamellar 550 – 800 153 3 
 
Keine der betrachteten Oxidschichten wies Risse oder Abplatzungen auf. Dies kann 
mit der durch die Zugabe von Nb deutlich verringerten Dicke der Oxidschichten und 
der damit einhergehenden verbesserten Haftwirkung als auch mit dem durch das 
Legieren mit Niob abgesenkten linearen thermischen Ausdehnungskoeffizienten 
erklärt werden [131, 137]. Da der Unterschied der Ausdehnungskoeffizienten des 
Substrates und der Oxidschicht proportional zu den bei thermischen Zyklen 
entstehenden Spannungen ist, wirkt sich eine Verringerung der Differenz der beiden 
positiv auf die Abplatzneigung aus. 
 
Aus thermogravimetrischen Hochtemperaturoxidationsversuchen [41] ist bekannt, 
dass die Legierung TNB-V5 ein im Vergleich zu TiAl-Legierungen ohne Niobzusatz 
deutlich verbessertes Oxidationsverhalten aufweist. Isotherme Oxidationsversuche 
bei Temperaturen bis 800°C zeigen dabei jeweils eine anfänglich parabolische 
Oxidationskinetik, welche relativ schnell in einen annähernd linearen Verlauf 
übergeht. 
 
Verschiedene andere Untersuchungen zeigen, dass während der Oxidation von 
Titanaluminiden unterhalb der Oxidschicht eine Al-verarmte Zone am Übergang zum 
Grundwerkstoff entsteht. Diese Zone besteht aus 2-Ti3Al [168, 169] und/oder einer 
kubischen Phase, welche als New Cubic Phase (NCP) bezeichnet wird [170]. Die 
Phase 2-Ti3Al ist in der Lage, sehr große Mengen Sauerstoff zu lösen (22 At.% bei 
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945°C) [171]. Dies führt zu einem deutlichen Anstieg der Härte und zu einer 
Verminderung der Duktilität. Die kubische Phase NCP weist im Vergleich zur 2-
Phase noch einmal deutlich höhere Härtewerte auf [172, 173]. Die Al-verarmte Zone 
ist somit unter mechanischer Beanspruchung als kritisch für die Bildung eines 
Anrisses einzustufen [174, 175]. 
 
Im Gegensatz zu den Untersuchungen von Christ et al. [151, 155], bei denen eine 
LCF-Beanspruchung an Luft bei 550°C, 650° und 750°C und einer mechanischen 
Dehnungsamplitude von mech/2 > 5x10-3 zu einer deutlichen Zunahme der Härte 
führte, wurden bei den hier durchgeführten Ermüdungsversuchen keine signifikanten 
Verfestigungen im Bereich der Probenrandschichten registriert. Ob die Ursache dafür 
in den nur geringen Unterschieden der chemischen Zusammensetzungen der unter-
suchten Legierungen -PX (Ti-47Al-5,1Nb-0,25C-0,4B) und TNB-V5 (Ti-45Al-5Nb-
0,2C-0,2B) zu finden ist, wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter untersucht. 
 
4.6 Bruchflächenanalyse 
Bei den licht- und rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen der Bruch-
flächen konnten in den meisten Fällen keine eindeutigen Aussagen zum Ort der 
Rissinitiierung getroffen werden. Nur bei zwei frühzeitig gebrochenen Proben, welche 
bereits bei der Erstbelastung bzw. nach wenigen Zyklen versagten, wurde als 
Rissausgangspunkt ein im Vergleich zur Umgebung sehr viel größeres Korn 
identifiziert. In Bild 4.29a ist die ganze Bruchfläche einer dieser beiden Proben 
dargestellt. Dabei ist ein leicht strahlenförmiges Muster mit einem zentralen Punkt, 
welcher sich etwas rechts von der Probenachse befindet, zu erkennen. Bild 4.29b 
zeigt, dass sich dieser Punkt deutlich von seiner Umgebung unterscheidet und in Bild 
4.29c ist das im Vergleich zu den umgebenden Strukturen extrem große Korn 
erkennbar. Auch in der Literatur [27, 29, 176] wird darüber berichtet, dass 
Gefügeinhomogenitäten, wie im Vergleich zur Umgebung extrem große globulare 
oder lamellare Körner, unter Umständen niedrigere Spaltbruchspannungen 
aufweisen und somit zu einer frühzeitigen Rissinitiierung und in Folge dessen zum 
vorzeitigen Versagen führen können. Auch eine Trennung von Ermüdungs- und 
Gewaltbruchfläche war in den meisten Fällen nicht möglich. Im Gegensatz zu den 
Arbeiten von Fischer [23] und Schallow [41] wiesen auch die Proben, welche 
4 Ergebnisse 70 
oberhalb der Spröd-Duktil-Übergangstemperatur beansprucht wurden, keine 
Sekundärrisse auf. 
 
 
  
Bild 4.29: Bruchfläche einer vorzeitig gebrochenen Probe (T = 400 – 650°C; CD; mech/2 = 5,75x10-3; 
NF = 5) 
 a) makroskopische Aufnahme 
 b) und c) REM, SE-Kontrast 
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Einfluss der Phasenbeziehung 
 
Wie bereits aus anderen Untersuchungen bekannt, hat die Phasenbeziehung 
zwischen mechanischer und thermischer Belastung einen sehr starken Einfluss auf 
das Wechselverformungs- und Ermüdungsverhalten der -TiAl-Legierungen. Eine 
OP-Beanspruchung führt zu hohen Zugspannungen bei Untertemperatur und zu 
vergleichsweise niedrigen Druckspannungen bei Obertemperatur und somit zur 
Ausbildung einer Zugmittelspannung (negative plastische Mitteldehnungen) (Bild 
4.4a). Unter IP-Beanspruchung kommt es durch niedrige Zugspannungen bei 
Obertemperatur und hohe Druckspannungen bei Untertemperatur zur Ausbildung 
einer Druckmittelspannung (positive plastische Mitteldehnung) (Bild 4.4a). Grund 
dafür ist die mit steigender Temperatur sinkende Festigkeit. Unabhängig vom 
betrachteten Temperaturbereich und der aufgebrachten Dehnungsamplitude zeigen 
die IP-Versuche immer die längsten und die OP-Versuche immer die kürzesten 
Lebensdauern. Auch Fischer, Christ und Maier [22-24, 154] beobachteten bei OP-
Versuchen Zugmittelspannungen, welche die Lebensdauer herabsetzten und bei IP-
Versuchen Druckmittelspannungen, welche die Lebensdauer erhöhten (Legierung 
XD 47-2-2; Temperaturbereich 500 – 750°C). Sowohl Schallow und Christ [40, 41] 
(Legierungen Ti-46,5Al-4(Cr,Nb,Ta,B) und Ti-45Al-5Nb-0,2C-0,25B; 500 – 750°C) als 
auch Bauer und Christ [151, 155, 156] (Legierung Ti-47Al-5.1Nb-0,25C-0,4B; 
Temperaturbereich 450 – 800°C) beschreiben ebenfalls eine drastische Reduzierung 
der Ermüdungslebensdauer unter OP-Beanspruchung. Als Ursache für den 
deutlichen Unterschied der Lebensdauern unter IP- und OP-Beanspruchung sehen 
Christ et al. nicht nur die Unterschiede der Mittelspannungen, sondern auch ein 
unterschiedliches Verhalten der Oxidschicht unter IP- bzw. OP-Belastung. Im Falle 
der IP-Beanspruchung wächst die Oxidschicht bei hoher Temperatur und 
Zugbeanspruchung. Bei niedriger Temperatur und Druckbeanspruchung ist das 
Wachstum der Oxidschicht vernachlässigbar. Somit führt offenbar eine Zugbelastung 
während des Oxidschichtwachstums nicht zum Reißen oder Abplatzen der Schicht 
und Risse entstehen langsam. Im Gegensatz dazu scheint unter OP-Beanspruchung 
eine beschleunigte, oxidationsinduzierte Rissentstehung vorzuliegen. Die bei hoher 
Temperatur und Druckbeanspruchung gewachsene Oxidschicht verhält sich bei 
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niedriger Temperatur spröde und bricht sehr schnell unter der dabei vorherrschenden 
Zugbelastung. Die so entstehenden Anrisse führen dann aufgrund der wieder-
kehrenden Zugbeanspruchung im Bereich niedriger Temperatur und sprödem 
Werkstoffverhalten zum schnellen Versagen. Auch Brookes et al. [42, 43] (Legierung 
TNB-V5; Temperaturbereich 400 – 800°C) berichten von einem starken Einfluss der 
Zyklusform (IP und OP) auf die Lebensdauer unter axialer Beanspruchung. Sie 
begründeten dies ebenfalls mit unterschiedlich hohen maximalen Zugspannungen 
und resultierenden Druckmittelspannungen bei IP- bzw. Zugmittelspannungen bei 
OP-Beanspruchung. 
Eine Beanspruchung mit der Phasenbeziehung Clockwise-Diamond bzw. Counter-
Clockwise-Diamond (Bild 4.4b) führt im Gegensatz zur IP- oder OP-Beanspruchung 
(Bild 4.4a) nur zu geringen Unterschieden zwischen den Beträgen der Ober- und der 
Unterspannung. Diese treten unter CD- bzw. CCD-Beanspruchung nicht bei 
Maximal- bzw. Minimaltemperatur, wie bei den IP- und OP-Beanspruchungen, 
sondern jeweils bei Mitteltemperatur auf. Des Weiteren unterscheiden sich die 
Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven unter CD- bzw. CCD-Beanspruchung nur 
sehr wenig. Unter CD- und CCD-Beanspruchung kommt es zu nahezu keinen bzw. 
im Vergleich zur IP- und OP-Beanspruchung deutlich geringeren Zug- oder 
Druckmittelspannungen (Bild 4.5). Die Bruchlastspielzahlen der CD- und CCD-
Versuche liegen immer zwischen denen der IP- (längste Lebensdauern) und der OP-
Versuche (kürzeste Lebensdauern) und unterscheiden sich bei gleicher 
Beanspruchung (Temperaturbereich, mech/2) maximal um den Faktor drei, meist 
jedoch weniger. 
Unabhängig vom Temperaturbereich kommt es bei allen Phasenbeziehungen (IP, 
OP, CD, CCD) zu einer zyklischen Sättigung der Spannungsamplitude. Diese tritt 
entweder von Versuchsbeginn an auf oder stellt sich nach einer geringen 
Anfangsentfestigung ein (Bild 4.5, Bild 4.8b, Bild 4.9b, Bild 4.10b, Bild 4.11b). Dieses 
Verhalten wird auch von Schallow und Christ [40, 41] und Bauer und Christ 
[151, 155, 156] beobachtet. Teilweise konträr dazu beschreiben Fischer, Christ und 
Maier [22, 23, 24, 154] unabhängig von der Versuchsführung (IP oder OP) bei 
Temperaturen unterhalb des spröd/duktil Überganges eine zyklische Verfestigung zu 
Beginn der Versuche. Bei Temperaturen oberhalb des spröd/duktil Überganges 
wurde dann keine zyklische Verfestigung mehr gefunden. Es muss bei diesen 
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Vergleichen jedoch berücksichtigt werden, dass bei den jeweiligen Untersuchungen 
unterschiedliche Legierungen betrachtet wurden. 
In allen Temperaturbereichen führt eine IP-Beanspruchung zu bis zum Bruch 
ansteigenden Druckmittelspannungen, während eine OP-Beanspruchung zu 
ebenfalls bis zum Bruch ansteigenden Zugmittelspannungen führt (Bild 4.5). Diesen 
Effekt, welcher auch bei allen o.g. Untersuchungen beobachtet wurde, bezeichnet 
Christ [151] als eine Art „inverse Spannungsrelaxation“ und begründet ihn mit einer 
kontinuierlichen zyklischen Entfestigung im Hochtemperaturbereich des TMF-Zyklus, 
verbunden mit einer leichten zyklischen Verfestigung im Tieftemperaturbereich. 
Im Vergleich zur IP- und OP-Beanspruchung kommt es unter CD- und CCD-
Beanspruchung zu nahezu keinen bzw. deutlich geringeren Zug- oder Druckmittel-
spannungen (Bild 4.5). Innerhalb eines Temperaturbereiches lässt sich bei vergleich-
baren Spannungsamplituden (für IP, OP, CD, CCD) die Bruchlastspielzahl mit der 
Mittelspannung korrelieren (Bild 4.5). Hohe Zugmittelspannungen führen zu den 
geringsten und hohe Druckmittelspannungen zu den größten Bruchlastspielzahlen. 
Somit scheint die Größe der Mittelspannung bzw. der Oberspannung, diese verläuft 
direkt proportional zur Mittelspannung, unter den betrachteten Bedingungen ein 
lebensdauerbestimmender Faktor bei thermomechanischer Beanspruchung der 
untersuchten Legierung TNB-V5 zu sein. 
 
Einfluss der mechanischen Dehnungsamplitude 
 
Wie aus der isothermen Ermüdung bekannt, führt auch bei der thermomechanischen 
Ermüdung von Titanaluminiden eine Erhöhung der Dehnungsbeanspruchung zu 
einer Verkürzung der Lebensdauer. Die Erhöhung der mechanischen Dehnungs-
amplitude von mech /2 = 5,75x10-3 auf mech /2 = 6,50x10-3 führt unter den be-
trachteten Bedingungen zu einer Abnahme der Bruchlastspielzahl um ca. 10 – 60 %. 
Auch Brookes et al. [42, 43] berichten von einer starken Abhängigkeit der Lebens-
dauer von der Dehnungsamplitude. Sie beobachteten bei OP-Versuchen durch die 
Verdopplung der mechanischen Dehnungsamplitude von mech /2 = 1,5x10-3 auf 
mech /2 = 3,0x10-3 eine Abnahme der Bruchlastspielzahl um den Faktor 100. 
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Einfluss des Oberflächenzustandes 
 
Ein eindeutiger Einfluss des Oberflächenzustandes auf die Ermüdungslebensdauer 
unter thermomechanischer Beanspruchung konnte beim Vergleich der Versuche mit 
feingedrehter Oberfläche (Ra = 0,32 µm) und der Versuche mit elektropolierter 
Oberfläche (Ra = 0,19 µm) nicht festgestellt werden. Die wohlgemerkt nur 
stichprobenartigen Vergleiche zwischen unpolierten und polierten Proben ergaben 
Unterschiede in den Lebensdauern von -25 % bis +40 % und zeigen somit keinen 
eindeutigen Trend (Tabelle 4.1). Weiterhin bewegen sich die Bruchlastspielzahlen 
der Versuche mit unpolierter Oberfläche durchaus im normalen Streubereich dieser 
Werkstoffklasse. Da der Einfluss des Oberflächenzustandes auf das thermo-
mechanische Ermüdungsverhalten sicher nicht vernachlässigbar ist, müssen 
weiterführende Untersuchungen aufklären, welche Größenordnungen der Oberflä-
chenmodifikation einen eindeutigen Einfluss auf die Lebensdauer ausübt. 
 
Lebensdauerbeschreibung 
 
Da es unter thermomechanischer Beanspruchung zur Ausbildung signifikanter 
Mittelspannungen kommen kann, ist die Beschreibung des Lebensdauerverhaltens 
mittels Dehnungswöhlerlinien nach Manson-Coffin (Bild 4.15a) oder nach Basquin 
(Bild 4.15b) nicht möglich. Abhilfe bieten, insbesondere für eher spröde Werkstoffe, 
phänomenologische Schädigungsparameter, welche den Einfluss von Mittelspan-
nungen hinreichend berücksichtigen [151]. Zur Beschreibung des Lebensdauer-
verhaltens von -TiAl-Legierungen unter thermomechanischer Beanspruchung wurde 
die Eignung verschiedener Schädigungsparameter überprüft (siehe Anhang 4). 
Dabei zeigten der Schädigungsparameter PSWT nach Smith, Watson und Topper 
[163] und der Schädigungsparameter PHL nach Haibach und Lehrke [164] die besten 
Ergebnisse. Sowohl PSWT als auch PHL berücksichtigen in besonderem Maße die 
Höhe der auftretenden Zugspannungen, welche unter den betrachteten Bedingungen 
ein lebensdauerbestimmender Faktor bei thermomechanischer Beanspruchung der 
untersuchten Legierung TNB-V5 zu sein scheint. Es ist festzustellen, dass der 
Schädigungsparameter PSWT (Bild 5.1a und c) und der Schädigungsparameter PHL 
(Bild 5.2a und c) für eine Lebensdauervorhersage gleichermaßen gut geeignet sind, 
wenn der Versuchs- bzw. Anwendungstemperaturbereich Temperaturen oberhalb 
des Spröd-Duktil-Überganges (ca. 750°C) beinhaltet. Ist dies der Fall, dann weichen 
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die experimentell ermittelten Lebensdauern im betrachteten Bereich (Bruchlast-
spielzahl ca. 50 – 3000) maximal um den Faktor ±3 von den vorhergesagten Werten 
ab. Liegt der Versuchs- bzw. Anwendungstemperaturbereich komplett unterhalb des 
Spröd-Duktil-Überganges, so führt das komplett spröde Werkstoffverhalten zu einer 
großen Varianz der Bruchlastspielzahlen bei geringer Veränderung der mecha-
nischen Beanspruchung (Bild 5.1b und Bild 5.2b) und somit zu einer inakzeptablen 
Güte der Lebensdauervorhersage (Bild 5.1d und Bild 5.2d). 
 
Bild 5.1: a, b) Doppelt logarithmische Darstellung des Schädigungsparameters PSWT über der Bruch-
lastspielzahl NF und c, d) die daraus vorhergesagten Lebensdauern über den experimentell 
ermittelten Lebensdauern 
a, c) für die Temperaturbereiche 550 - 800°C und 400 - 800°C 
b, d) für den Temperaturbereich 400 - 650°C 
(verschiedene Phasenbeziehungen: IP, OP, CD, CCD; unterschiedliche mechanische 
Dehnungsamplituden mech /2 = 5,75 x10-3 bzw. 5,75 x10-3 und verschiedene Mikrostruk-
turen: FL, DP, NG) [47] 
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Bild 5.2: a, b) Doppelt logarithmische Darstellung des Schädigungsparameters PHL über der Bruch-
lastspielzahl NF und c, d) die daraus vorhergesagten Lebensdauern über den experimentell 
ermittelten Lebensdauern 
a, c) für die Temperaturbereiche 550 - 800°C und 400 - 800°C 
b, d) für den Temperaturbereich 400 - 650°C 
(verschiedene Phasenbeziehungen: IP, OP, CD, CCD; unterschiedliche mechanische 
Dehnungsamplituden mech /2 = 5,75 x10-3 bzw. 5,75 x10-3 und verschiedene Mikrostruk-
turen: FL, DP, NG) 
 
Einfluss der Mikrostruktur 
 
In den Temperaturbereichen 400 – 800°C (Bild 4.12) und 550 – 800°C (Bild 4.14) 
weist das Fully-Lamellar-Gefüge sowohl unter Zug- als auch unter Druckbean-
spruchung höhere Spannungen auf als das Near-Gamma- und das Duplex-Gefüge, 
welche zueinander vergleichbare Spannungsamplituden zeigen. Im Temperatur-
bereich 400 – 650°C (Bild 4.13) unterscheiden sich die Spannungsamplituden der 
drei unterschiedlichen Gefüge nur sehr wenig. In allen Temperaturbereichen sind die 
plastischen Öffnungen der Hysteresekurven bei Near-Gamma und Duplex 
vergleichbar, währenddessen die Werte für das Gefüge Fully-Lamellar geringer 
ausfallen. Trotzdem bleibt festzustellen, dass der Einfluss der Mikrostruktur auf das 
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zyklische Verformungs- und Ermüdungsverhalten unter den betrachteten 
Bedingungen überraschend gering ist. Die Mikrostrukturen Near-Gamma und Duplex 
zeigen unter allen Versuchsbedingungen vergleichbare Ermüdungslebensdauern. 
Das Fully-Lamellar-Gefüge weist unter gleicher Beanspruchung tendenziell etwas 
höhere Lebensdauern auf (Bild 4.21). 
Beim Vergleich der Verformungscharakteristika der drei Mikrostrukturtypen ist 
festzustellen, dass der Typ Near-Gamma mit dem globularen Bereich des Typs 
Duplex und der Typ Fully-Lamellar mit dem lamellaren Bereich des Typs Duplex 
vergleichbar ist. Sowohl Near-Gamma als auch die globularen Bereiche des Duplex-
Typs zeigen bei Beanspruchung im Temperaturbereich 400 – 650°C eher Zwillinge 
und im Temperaturbereich 550 – 800°C eher Versetzungen. In den lamellaren 
Bereichen des Typs Duplex sind genau wie im Typ Fully-Lamellar in beiden 
Temperaturbereichen eine im Vergleich zum jeweiligen Ausgangszustand erhöhte 
Versetzungsdichte und kaum Zwillinge zu finden. Diese Ergebnisse sind insofern 
konsistent, da sowohl die Spannungsamplituden als auch die Lebensdauern der 
betrachteten Gefügevarianten wenige Unterschiede aufweisen. 
Beim stichprobenartigen Vergleich zu mikrostrukturellen Unterschieden zwischen In-
Phase und Out-Of-Phase beanspruchten Proben (Duplex-Gefüge, globularer 
Bereich, mech/2 = 5,75x10-3, 550 – 800°C) zeigen die IP- und die OP-Probe 
vergleichbare Charakteristika mit hohen Versetzungsdichten und nur geringen 
Anzeichen von mechanischer Zwillingsbildung. Obwohl sich die Lebensdauern der 
OP- und IP-Proben deutlich unterscheiden, sind keine signifikanten qualitativen 
Unterschiede in den Mikrostrukturen nach der Ermüdung erkennbar.  
Sowohl bei den rasterelektronenmikroskopischen als auch bei den transmissions-
elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden bei keinem der drei 
Mikrostrukturtypen Anzeichen für eine mikrostrukturelle Instabilität, z.B. dynamische 
Rekristallisation, beobachtet. Dies steht im Einklang mit den Untersuchungen von 
Schallow und Christ [40, 41], welche zwar von dynamischer Rekristallisation bei der 
gering Nb-haltigen Legierung Ti-46,5Al-4(Cr,Nb,Ta,B) unter IP-Beanspruchung in 
Abhängigkeit von der Höhe der Dehnungsschwingbreite und der Mitteltemperatur 
berichten, aber bei der höher Nb-haltigen Legierung Ti-45Al-5Nb-0,2C-0,25B keine 
mikrostrukturellen Instabilitäten beobachteten. 
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Einfluss des Temperaturintervalls 
 
Unter IP- und unter OP-Beanspruchung zeigen die Versuche im Temperaturbereich 
400 – 650°C deutlich geringere Lebensdauern als die Versuche bei 550 – 800°C und 
400 – 800°C (Bild 4.8 bzw. Bild 4.9). Dabei wird bei der OP-Beanspruchung deutlich, 
dass nicht allein die Höhe der Oberspannung für das Versagen verantwortlich ist, 
denn die Versuche in den Temperaturintervallen 550 – 800°C und 400 – 800°C 
weisen bei nahezu gleichen Oberspannungen höhere Lebensdauern auf. Der Grund 
dafür könnte in der bei den Temperaturintervallen 550 – 800°C und 400 – 800°C in 
der Druckphase vorliegenden Temperatur von 800°C zu finden sein. Bei dieser 
Temperatur haben die -Titanaluminide eine deutlich verbesserte Verformbarkeit im 
Vergleich zu Temperaturen um 650°C. Somit können in den Temperaturintervallen 
550 – 800°C und 400 – 800°C während der „warmen“ Druckbeanspruchung lokale, 
im Bereich der „kalten“ Zugbeanspruchung entstandene Spannungsspitzen durch 
plastische Verformung abgebaut werden. Im Vergleich zur IP- und zur OP-
Beanspruchung zeigen die Lebensdauern unter CD-Beanspruchung, wie auch unter 
CCD-Beanspruchung, geringere Unterschiede zwischen den verschiedenen 
Temperaturintervallen. 
Bei der Beschreibung des Lebensdauerverhaltens mittels der Schädigungsparameter 
PSWT (Bild 4.20a) und PHL (Bild 4.20b) sind die Temperaturbereiche 550 – 800°C und 
400 – 800°C in erster Näherung vergleichbar. Der Temperaturbereich 400 – 650°C 
zeigt eine deutlich höhere Sensitivität der Bruchlastspielzahl vom Schädigungs-
parameter, also von der Beanspruchungshöhe. Weiterhin ist zu beachten, dass der 
Streubereich der Bruchlastspielzahlen aufgrund des eher spröden Werkstoff-
verhaltens im Bereich 400 – 650°C (Temperaturen unterhalb des Spröd-Duktil-
Übergangs) deutlich größer als in den anderen beiden Temperaturbereichen ausfällt. 
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6 Zusammenfassung 
Die Eigenschaften der kommerziell verfügbaren Hochtemperaturwerkstoffe 
bestimmen den Wirkungsgrad und die Leistungsfähigkeit von Flug- und 
Industriegasturbinen sowie Motoren. Da die breit eingesetzten Nickelbasis-
Werkstoffe mit etwa 8-8,5 g/cm3 eine verhältnismäßig hohe Dichte aufweisen, wird 
seit Jahrzehnten nach alternativen Werkstoffen gesucht. Da besonders die 
Titanaluminide, speziell die stark Nb-haltigen -TiAl-Legierungen (TNB-Legierungen), 
mit einer Dichte von ca. 4,5 g/cm3 einen beträchtlichen Dichtegewinn gegenüber den 
Nickelbasis-Superlegierungen bieten, haben Legierungen auf dieser Basis das 
größte Potenzial, um die Nickelbasis-Superlegierungen teilweise zu ersetzen. Im 
Fluggasturbinenbau ist die Anwendung für den hinteren Teil des Hochdruck-
verdichters und die letzten Stufen der Turbine angedacht. Dabei sollen Schaufeln, 
Gehäuse und Anbauteile aus modernen -TiAl-Legierungen zum Einsatz kommen. 
Für die Auslegung dieser Bauteile sind umfassende Kenntnisse des Werkstoff-
verhaltens zwingend notwendig. Treten im Betrieb hohe Temperaturgradienten in 
den Bauteilen auf, so muss besonders auch das thermomechanische Ermüdungs-
verhalten betrachtet werden. Dieses stellt insbesondere für den Einsatz in 
Gasturbinen einen relevanten Schädigungsmechanismus dar. 
Inhalt dieser Arbeit war die Charakterisierung des thermomechanischen 
Verformungs- und Ermüdungsverhaltens der modernen -TiAl-Legierung TNB-V5. 
Dabei wurden die Einflüsse der Mikrostruktur, der Phasenbeziehung zwischen 
thermischer und mechanischer Beanspruchung, des Temperaturbereiches und der 
Höhe der mechanischen Beanspruchung untersucht. Zum Verständnis der 
Ergebnisse wurden moderne Methoden der Mikrocharakterisierung angewandt. Zur 
Beschreibung des Lebensdauerverhaltens wurden der Schädigungsparameter PSWT 
nach Smith, Watson und Topper und der Schädigungsparameter PHL nach Haibach 
und Lehrke erfolgreich angewandt. Es wurden folgende, wesentlich über den 
bisherigen Stand des Wissens hinausgehende Erkenntnisse gewonnen: 
Eine Beanspruchung mit der Phasenbeziehung Clockwise-Diamond (CD) bzw. 
Counter-Clockwise-Diamond (CCD) führt im Gegensatz zur In-Phase- (IP) oder Out-
of-Phase- (OP) Beanspruchung nur zu geringen Unterschieden zwischen den 
Beträgen der Ober- und der Unterspannung. Unter CD- und CCD-Beanspruchung 
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kommt es zu nahezu keinen bzw. im Vergleich zur IP- und OP-Beanspruchung 
deutlich geringeren Zug- oder Druckmittelspannungen. Des Weiteren unterscheiden 
sich die Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven unter CD- bzw. CCD-Beanspruch-
ung nur sehr wenig. Die Bruchlastspielzahlen der CD- und CCD-Versuche liegen 
immer zwischen denen der IP- und OP-Versuche. 
Für eine Lebensdauervorhersage unter thermomechanischer Beanspruchung sind 
die Schädigungsparameter PSWT nach Smith, Watson und Topper und PHL nach 
Haibach und Lehrke gut geeignet, wenn der Versuchs- bzw. Anwendungs-
temperaturbereich Temperaturen oberhalb des Spröd-Duktil-Überganges (ca. 750°C) 
beinhaltet. Ist dies der Fall, dann weichen die experimentell ermittelten 
Lebensdauern im betrachteten Bereich (Bruchlastspielzahl ca. 50 – 3000) maximal 
um den Faktor ±3 von den vorhergesagten Werten ab. 
Die Mikrostrukturen Near-Gamma (NG) und Duplex (DP) zeigen unter allen 
Versuchsbedingungen vergleichbare Ermüdungslebensdauern. Die Mikrostruktur 
Fully-Lamellar (FL) weist unter gleicher Beanspruchung höhere Lebensdauern auf. 
Beim Vergleich von Versuchen mit feingedrehter Oberfläche (Ra = 0,32 µm) und den 
Versuchen mit elektropolierter Oberfläche (Ra = 0,19 µm) war kein eindeutiger 
Einfluss des Oberflächenzustandes auf die Ermüdungslebensdauer unter 
thermomechanischer Beanspruchung erkennbar. Die Bruchlastspielzahlen der vier 
Versuche mit feingedrehtem Oberflächenzustand bewegten sich im normalen 
Streubereich dieser Werkstoffklasse. 
Weiterhin stellen die gewonnenen Ergebnisse eine wertvolle Datenbasis für die 
Auslegung von thermomechanisch beanspruchten Komponenten im Turbinen- und 
Motorenbau dar. 
Für die Auslegung und Anwendung von Bauteilen aus -TiAl-Legierungen ist es 
sicherlich sinnvoll, weiterführende Kenntnisse zum Verformungs- und Ermüdungs-
verhalten unter mehrachsiger Beanspruchung, welche z.B. besonders stark im Fuß 
einer Turbinenschaufel ausgeprägt ist, zu erlangen. Dazu gibt es bereits erste 
Arbeiten von Skrotzki et al. Weiterhin könnten Erkentnisse zur Schadenstoleranz der 
-Titanaluminide unter TMF-Beanspruchung nach einem sogenannten Impact zu 
einem umfassenden Verständnis der Beanspruchbarkeit dieser Werkstoffgruppe 
beitragen und sollten deshalb auch Inhalt kommender Untersuchungen sein. Auch 
das Verhalten von Oxidationsschichten und deren Einfluss auf das Ermüdungs-
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verhalten des Verbundes unter thermomechanischen Beanspruchungsbedingungen 
ist sicher nicht vernachlässigbar. 
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Anhang 1: Chemische Zusammensetzung der Probestäbe 
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Anhang 2: Überblick der durchgeführten isothermen und thermomechanischen Ermüdungsver-
suche 
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Anhang 3: Versuchsparameter und Lebensdauern der TMF- und LCF-Versuche 
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Anhang 88 
Anhang 4: Evaluierte Schädigungsparameter zur Beschreibung des Lebensdauerverhaltens von 
Titanaluminiden unter thermomechanischer Beanspruchung 
 
Schädigungsparameter Referenz 
PSWT = (o x mech/ 2 x E)0,5 Smith, Watson, Topper [163] 
PHL = (eff x eff x E)0,5 Haibach, Lehrke [164] 
POST = (a+m) x pl Ostergren [177] 
Pk = ((a + k m) x a x E)0,5 Bergmann, Seeger [178] 
Peff = (a ((1-R)/2)(-1) x a x E)0,5 Nihei, Heuler, Boller, Seeger [179] 
PH=(1-n')/(1+n') x p Nihei, Heuler, Boller, Seeger [179] 
PHe=1,45 x eq2/E +2,5/(1+n') x xp Heitmann, Vehoff, Neumann [180] 
PT=2 /(1+n') a pl +a2/ 2 E Nihei, Heuler, Boller, Seeger [179] 
PHai=(eff x eff) Haibach [181] 
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